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RESUME 
 
La diffraction des neutrons avec substitution isotopique du fer combine avec des 
simulations structurales (Empirical Potential Structure Refinement, EPSR) a permis de sonder 
les sites de Fe2+ et de Fe3+ dans un verre NaFeSi2O6 oxyd. Cette tude met en vidence la 
prsence de deux sites pour Fe3+. 70% du Fe3+ est en site ttradrique (dFe3+-O=1.866±0.001 
), le reste de Fe3+ et tout Fe2+ (~12% de Fetot) est en coordinence 5. Fe
3+ en coordinence 4 
jouerait un rle de formateur de rseau, alors que le fer en coordinence 5 a tendance  
sgrger et jouerait le rle de modificateur. La prsence de cette espce, bien que minoritaire, 
permettrait dÕexpliquer les variations de certaines proprits physiques des verres contenant 
du fer. Le remplacement progressif de Fe par Al a t tudi le long du joint NaFeSi2O6-
NaAlSi2O6 en utilisant la diffraction des neutrons combine avec des simulations EPSR. 
Quelle que soit la teneur en fer (et en aluminium), les rles structuraux de Fe, Al3+ et Si4+ ne 
sont pas modifis. Quelle que soit la teneur en aluminium, Al (en coordinence 4) est rparti de 
faon alatoire dans le rseau, ce qui est en accord avec un rle de formateur. Il en est de 
mme pour le fer : les deux populations mises en vidence dans le ple NaFeSi2O6 ainsi que 
les rles structuraux quÕon leur a assigns sont conservs jusquÕau ple NaAlSi2O6. Pour la 
premire fois, la spectroscopie dÕabsorption des rayons X (XANES) aux seuils L2,3 de 
lÕaluminium a t utilise pour suivre lÕvolution de lÕenvironnement de lÕaluminium dans ces 
verres. Enfin, la spectroscopie Mssbauer a permis de dterminer le rapport redox du fer le 
long du joint. 
 
SUMMARY 
 
Isotopic substitution in neutron diffraction combined with structural simulations 
(Empirical Potential Structure Refinement, EPSR), has been employed to probe the sites 
occupied by Fe3+ and Fe2+ in an oxidized NaFeSi2O6 glass. This study reveals the presence of 
two populations of Fe3+ sites. 70% of Fe3+ is in tetrahedral sites (dFe3+-O=1.866±0.001 ), as 
the remainder ferric iron and ferrous iron (~12% of total Fe) are 5-coordinated. 4-coordinated 
Fe3+ would act as a network former, while 5-coordinated Fe tends to segregate and would act 
as a modifier. The presence of this species, although minority, could explain the variations of 
some physical properties of Fe-bearing glasses. The substitution of Fe for Al was studied 
along the join NaFeSi2O6-NaAlSi2O6 using neutron diffraction combined with EPSR 
simulations. Whatever the Fe (and Al) content, the structural behaviour of Fe, Al3+ and Si4+ 
are unchanged. Al (4-coordinated) is randomly distributed in the silicate network, which is in 
agreement with a network former behaviour. As for Fe, the two populations observed in the 
NaFeSi2O6 end-member, and the structural behaviour we have assigned to them are preserved 
along the join. X-ray absorption spectroscopy near edge structure has been used for the first 
time at Al L2,3-edges to study the evolution of Al environment in those glasses. Finally, 
Mssbauer spectroscopy allowed the determination of redox ratio along the join. 
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INTRODUCTION GENERALE 
 
 
Les proprits des verres et des liquides silicats prsentent un intrt fondamental dans 
un vaste domaine allant des sciences de la Terre  celles des matriaux, et un grand intrt 
pratique en raison de leurs innombrables applications industrielles. La structure et la 
dynamique des silicates dpendent de nombreux facteurs. La composition chimique joue en 
particulier un trs grand rle. De ce point de vue, les lments de transition posent des 
problmes particuliers car leur rle structural dpend de leur tat de valence qui varie lui-
mme selon les paramtres intensifs quÕon impose (temprature, pression, composition, 
fugacit dÕoxygne). 
 
Dans les verres naturels ou industriels, le fer tient son importance du fait quÕil est 
lÕlment de transition le plus souvent rencontr. Il est prsent dans les verres industriels  la 
fois comme additif pour les proprits quÕil apporte mais aussi comme impuret venant des 
matires premires. DÕautre part Fe2O3 est le troisime oxyde le plus abondant, aprs SiO2 et 
Al2O3, dans les liquides magmatiques. Une bonne comprhension du rle structural du fer est 
donc trs importante pour comprendre aussi bien lÕvolution chimique et structurale des 
magmas (formation, cristallisation) que pour optimiser les procds de fabrication et les 
proprits des verres industriels contenant du fer. 
 
LÕtude du rle structural du fer est complique par lÕexistence des deux degrs 
dÕoxydation du fer, ferrique et ferreux, dans la plupart des conditions usuelles de synthse. En 
effet, selon lÕtat dÕoxydation du verre, les rles structuraux de Fe
2+
 et de Fe
3+
 vont tre 
diffrents. Nous avons choisi de travailler sur des verres oxyds, contenant plus de 80% de fer 
sous sa forme Fe
3+
. En effet, le fer ferrique est le degr dÕoxydation du fer le plus souvent 
rencontr dans les verres industriels, il permet par exemple de stabiliser les verres phosphats, 
reprsentant une alternative aux verres borats pour le confinement des dchets, aussi bien 
industriels que nuclaires. 
 
Le rle structural du fer ferrique, mais aussi du fer ferreux, dpend de nombreux 
paramtres comme la temprature dÕlaboration du verre, sa composition, son degr 
dÕoxydation. Selon les conditions choisies, la coordinence des deux degrs dÕoxydation du 
fer, +2 et +3, pourra varier entre 4, 5 et 6. Il est souvent admis que le fer ferrique est plutt en 
coordinence 4 et joue le rle de formateur de rseau alors que le fer ferreux est plutt en 
coordinence 6 et serait alors un modificateur de rseau. Nous allons voir que ces observations 
ne peuvent pas tre gnralises  toutes les compositions. De plus, il faut garder  lÕesprit 
que la coordinence 4 du fer ferrique nÕimplique pas forcment quÕil joue le rle de formateur. 
 
LÕaluminium est le second oxyde le plus abondant dans les liquides magmatiques 
naturels. Il va permettre dÕaugmenter la durabilit chimique, la duret, ainsi que la tenue en 
temprature des verres par exemple. LÕinfluence de lÕaluminium prsente donc un grand 
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intrt technologique et son rle structural est de mieux en mieux dcrit dans la littrature. On 
lui attribue gnralement un rle de formateur de rseau, en coordinence 4 avec lÕoxygne, 
lorsque sa charge est compense par la prsence dÕalcalins ou dÕalcalino-terreux. Cependant, 
des tudes rcentes ont mis en vidence la prsence dÕaluminium en coordinence 5 et/ou 6 
dans des verres compenss. On compare souvent le fer ferrique et lÕaluminium car ils ont 
mme charge (+3) et des rayons ioniques proches, cÕest pourquoi nous nous sommes 
intresss  lÕinfluence de la substitution du fer par lÕaluminium sur la structure du rseau 
silicat. 
 
 
Pour dterminer le rle structural du fer et sa position dans le rseau silicat de la faon 
la plus prcise possible, nous avons combin la diffraction des neutrons avec substitution 
isotopique du fer dans un verre riche en Fe (NaFeSi2O6) avec des simulations structurales. 
Nous avons ensuite compar le comportement structural du fer et de lÕaluminium en 
combinant la diffraction des neutrons et des rayons X avec des simulations structurales. Pour 
suivre les modifications ventuelles du site de lÕaluminium lors de cette substitution, nous 
avons utilis la spectroscopie dÕabsorption X aux seuils L2,3 de lÕaluminium, qui permet de 
sonder de faon spcifique lÕenvironnement autour de lÕabsorbeur, Al, mme en prsence 
dÕune espce magntique comme le fer qui proscrit lÕutilisation de la rsonance magntique 
nuclaire. 
 
Nous avons choisi de travailler sur les verres du joint NaFeSi2O6 - NaAlSi2O6, car la 
basicit de ces verres, due  la prsence de sodium, en teneur gale  celle de Al
3+
 et Fe
3+
, 
permet de stabiliser le fer ferrique par rapport au fer ferreux.  
 
Ce manuscrit se compose de sept chapitres : 
 
Le premier chapitre introduit les notions utiles pour apprhender la structure des verres 
dÕoxyde aux diffrentes chelles dÕordre. Ensuite, nous tentons de prsenter lÕtat des 
connaissances sur le comportement du fer dans les verres, en insistant plus particulirement 
sur les aspects structuraux. Ce chapitre se conclut sur une description rapide des diffrentes 
mthodes utilises dans ce travail en essayant de prsenter ce quÕelles apportent dÕintressant 
au cas qui nous intresse. 
 
Le second chapitre prsente brivement les chantillons tudis : leurs conditions de 
synthse, leur composition ainsi que leur caractrisation (composition relle, densit, non-
cristallinit) avant toute tude structurale. 
 
Le troisime chapitre sÕintresse au formalisme li  la principale mthode 
exprimentale employe dans la thse : la diffraction des neutrons dans le cas de systmes 
dsordonns, avec substitution isotopique du fer. Nous y dfinissons les grandeurs utilises et 
prsentons les corrections appliques aux donnes exprimentales. Enfin, nous dcrivons le 
principe des simulations numriques (Empirical Potential Structure Refinement, EPSR), 
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utilises dans ce travail pour affiner notre description de la structure  la fois  courte et   
moyenne distance des verres tudis.  
 
Les chapitres suivants prsentent les rsultats et les conclusions de trois tudes 
exprimentales, par diffusion des neutrons (pour les chapitres 4 et 5), par absorption des 
rayons X aux seuils L2,3 de lÕaluminium (chapitre 6) ainsi que par spectroscopie Mssbauer 
(chapitre 7). 
 
Le quatrime chapitre expose les rsultats obtenus par diffraction des neutrons avec 
substitution isotopique sur un verre dit Ç dÕacmite È de composition NaFeSi2O6. Dans ce 
chapitre, nous avons focalis notre attention sur une description prcise de lÕordre  courte 
distance autour des atomes de fer, aussi bien Fe
3+
 que Fe
2+
, avec une dtermination prcise 
des distances Fe-O moyennes ainsi que des coordinences moyennes. Pour affiner notre 
interprtation des spectres exprimentaux et pour caractriser lÕorganisation du rseau  
moyenne distance, nous avons coupl les expriences de diffraction avec des simulations 
structurales (EPSR). Nous nous sommes particulirement attachs  dcrire la rpartition du 
fer dans le rseau silicat, en essayant de lier les proprits structurales aux proprits 
physiques dcrites dans la littrature. 
 
Le cinquime chapitre considre les effets de la substitution du fer par lÕaluminium. 
Pour tudier lÕimpact structural de cette substitution nous avons utilis la diffraction des 
neutrons en la couplant  des simulations numriques. Nous nous sommes particulirement 
intresss  la comparaison des comportements structuraux de Al (sous sa forme Al
3+
) et de 
Fe (en particulier sous sa forme Fe
3+
 qui est lÕtat de valence le plus abondant dans les verres 
tudis). 
 
Le sixime chapitre propose une tude originale de lÕenvironnement de lÕaluminium 
dans les verres du joint NaFeSi2O6- NaAlSi2O6 par spectroscopie XANES (X-ray Absorption 
Near Edge Structure). Cette tude nous a permis de caractriser la coordinence de 
lÕaluminium par une comparaison (qualitative) des seuils dÕabsorption des verres avec ceux 
des minraux dans lesquels la coordinence de lÕaluminium est connue. Cette tude reprsente, 
 notre connaissance, la premire tude XANES aux seuils L2,3 de lÕaluminium mene sur 
rayonnement synchrotron. 
 
Enfin, le septime chapitre expose une tude Mssbauer des verres NaFexAl1-xSi2O6. 
Dans la premire partie de ce chapitre, nous prsentons les paramtres importants en 
spectroscopie Mssbauer. Nous dcrirons ensuite les rsultats obtenus par cette mthode.  
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CHAPITRE 1 : CONTEXTE, ETAT DE LÕART 
 
 
Dans ce chapitre, nous prsentons les aspects qui vont nous intresser dans lÕtude du 
rle structural du fer dans des verres aluminosilicats. Nous dfinirons donc les diffrents 
rles structuraux que peuvent jouer les cations dans un rseau vitreux ainsi que les diffrentes 
chelles dÕordre et les modles utiliss pour dcrire la structure des verres.  
Puis nous nous intresserons  un cation particulier : le fer ferrique. Nous prsenterons 
ensuite lÕtat des connaissances sur lÕinfluence du fer (ferrique ou ferreux) sur les proprits 
des verres, mais aussi sur le rle structural quÕil peut jouer dans un verre.  
Pour terminer, nous prsenterons les diffrentes mthodes utilises dans cette tude 
pour analyser la structure  la fois  courte et  moyenne distance.  
 
 
1.1 LA STRUCTURE DES VERRES DÕOXYDE 
 
Le verre est un des premiers matriaux fabriqus par lÕhomme, il a t dcouvert 
pendant lÕge de bronze, il y a plus de 4500 ans. De plus, les verres sont aussi prsents dans la 
nature, en particulier parmi les roches volcaniques et permettent ainsi dÕavoir une approche 
des conditions physico-chimiques rgnant  lÕintrieur de notre plante. Les verres prsentent 
des proprits intressantes, comme leur facilit de mise en Ïuvre et de formage, la diversit 
de formulations, mais aussi des proprits dÕusage comme la coloration, lÕisolation, la 
rsistance mcanique et chimique, les proprits de surfaceÉ Leur utilisation sÕest donc 
beaucoup dveloppe depuis leur dcouverte. On est pass dÕune utilisation domestique et 
artistique (vaissellerie, vitrage, verres, bouteilles, gobelets, vases et vitraux)  une utilisation 
plus technologique (matriaux dÕoptique, fibres dÕisolation ou de renforcement, emballages, 
matrices de confinement des dchets nuclairesÉ). Toutes ces proprits dpendent 
largement de la structure du verre utilis, une bonne comprhension de ces proprits 
ncessite donc une meilleure connaissance de lÕorganisation structurale de ces verres. Mais 
malgr leur utilisation de plus en plus courante depuis leur dcouverte, la structure des verres 
reste mal comprise. En effet, la dtermination de la structure dÕun solide amorphe nÕest pas 
une tche triviale : il nÕy a pas de rseau, pas de symtrie, et la maille lmentaire peut tre 
considre comme infinie et contenant un nombre infini dÕatomes. Une description statistique 
de la structure sera donc la plus approprie. De plus, la structure dÕun solide amorphe ne 
pourra jamais tre dtermine de faon non ambigu. En effet, pour une mme composition, 
on pourra avoir des solides amorphes de structures diffrentes, aux niveaux macroscopiques 
et microscopiques, si les mthodes de prparation sont diffrentes. 
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1.1.1 DEFINITION 
 
Il existe diffrentes dfinitions des verres : 
! Une dfinition oprationnelle : Ç le verre est un solide obtenu par figeage dÕun 
liquide qui nÕa pas cristallis È [Zarzycki, 1982]  
! Une dfinition structurale : le verre est un Ç solide non-cristallin È  
 
Mais la dfinition la plus complte dÕun verre est donne en 1982 par Zarzycki : Ç Le 
verre est un solide non-cristallin prsentant le phnomne de transition vitreuse È. LÕtat 
physique correspondant est appel lÕtat vitreux. LÕtat vitreux est un tat 
thermodynamiquement mtastable, intermdiaire entre les tats solide cristallin et liquide. Sa 
structure est donc souvent considre comme une Ç photographie instantane È de la structure 
du liquide surfondu  la transition vitreuse. 
Cette dfinition, trs gnrale, nÕimpose aucune restriction quant  la composition 
chimique ou aux conditions dÕobtention du verre. De plus, elle introduit le concept de 
transition vitreuse qui se traduit par une brusque modification des proprits 
thermodynamiques du second ordre, comme le coefficient de dilatation thermique ! ou la 
capacit calorifique  pression constante cp (figure 1.1.1.b), et par une variation continue des 
proprits du premier ordre comme le volume ou lÕenthalpie (figure 1.1.1.a). De faon 
formelle, on dfinit la temprature de transition vitreuse, Tg, comme la temprature pour 
laquelle la viscosit du liquide est de 1012 Pa.s. Lors de la transition vitreuse on passe dÕun 
liquide surfondu  un solide. 
De plus, un verre est un solide amorphe dans le sens o il ne possde ni symtrie ni 
priodicit tridimensionnelle  grande distance. Contrairement aux cristaux, la structure dÕun 
verre ne pourra donc pas tre dcrite en terme de positions atomiques  lÕintrieur dÕune unit 
lmentaire et dÕlments de translation permettant de reproduire cette cellule dans lÕespace. 
Un verre sera plutt dcrit en termes de distributions de coordinences et de distances 
interatomiques. Il faut donc dterminer les principes dfinissant lÕarrangement des atomes 
[Gaskell, 1995].  
 
  
Figure 1.1.1. a) variation de lÕenthalpie (ou du volume molaire), b) 
variation de la capacit calorifique en fonction de la temprature. 
[Greaves et Sen, 2007]. 
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1.1.2 CHELLES DÕORDRE DANS LES VERRES 
 
Pour dcrire la structure dÕun verre, Wright [Wright, 1988] et Elliott [Elliott, 1991] ont 
dfini trois chelles dÕordre : 
 
! LÕordre  courte distance (1  3 ) :  
Il sÕagit de lÕordre local impos par les polydres de coordination des diffrents cations. 
Ces polydres sont caractriss par les distances cations-oxygnes, par le nombre de voisins 
oxygnes, par les angles intra-polydraux, O-M-O. LÕordre  courte distance sera en premier 
lieu rgi par le type de liaison chimique qui impose la coordinence, les distances 
interatomiques et la symtrie de lÕarrangement des premiers voisins. En particulier, les rgles 
de Pauling sont respectes. Cet ordre est souvent semblable  celui observ dans les cristaux 
de mme composition, mais pas ncessairement, par exemple Fe3+ est en coordinence 6 dans 
le minral acmite (NaFeSi2O6) alors quÕil serait en coordinence 4 dans le verre [Greaves, 
1985]. LÕordre  courte distance sera donc extrmement bien dfini pour les cations 
formateurs de rseau (se rfrer au paragraphe suivant pour la dfinition) tels que Si, P, B, Ge 
qui forment des liaisons covalentes avec lÕoxygne et pour lesquels les variations dÕangles et 
de distances sont donc trs faibles. Dans le cas de cations non-formateurs, comme les ions de 
transitions, les alcalins ou alcalino-terreux, on parle de distributions de sites plutt que de 
polydres de coordination. Une distribution de sites renvoie  une distribution plus ou moins 
large de longueurs et dÕangles de liaison entre les cations et leurs premiers voisins oxygnes.  
 
! LÕordre  moyenne distance (3  20 ) :  
Ce domaine peut tre spar en trois chelles successives : 
- De 3  5  :  cette distance, lÕordre est donn par le type de connexion (sommets, artes 
ou faces) entre les polydres de coordination. Il sÕagit donc de corrlations entre deux 
polydres, soit trois atomes. Il est dfini par la distribution de lÕangle interpolydral " et 
par les corrlations dÕorientation entre les polydres. Le paramtre caractristique de ces 
orientations est lÕangle didral # (figure 1.1.2). 
- Entre 3 et 8  : lÕordre est associ aux corrlations entre paires dÕangles didraux, il sÕagit 
donc de corrlations entre 3 polydres, soit 5 atomes. Cette chelle est celle des anneaux, 
ou des clusters. 
- De 8  20  : lÕordre sÕassimile  la dimensionnalit locale du rseau, 1, 2 ou 3 selon 
quÕon a localement des chanes, des plans ou des arrangements tridimensionnels 
respectivement. 
 
! LÕordre  longue distance (au-del de 20 ) :  
Mme si la structure des verres est caractrise par une absence de priodicit, 
contrairement aux cristaux, on observe des fluctuations de densit ou de composition 
[Greaves et al., 1997].  
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Figure 1.1.2. Paramtres structuraux dcrivant lÕordre  courte et 
moyenne distance dans les verres covalents a) paramtres dcrivant le 
polydre, angle intrattradral. b) paramtres inter-ttradraux 
dcrivant la connexion de deux ttradres : ! angle interttradral et 
" angle didral [Elliott, 1991]. 
 
1.1.3 COURTES DISTANCES ET ROLE STRUCTURAL DES DIFFERENTS 
OXYDES : LE RESEAU ALEATOIRE CONTINU 
 
En 1932 Zachariasen [Zachariasen, 1932] propose son modle de rseau alatoire 
continu (Continuous Random Network, CRN) pour les verres dÕoxydes. LÕide de base repose 
sur lÕobservation que les proprits mcaniques et la densit des verres sont similaires  celles 
des cristaux de mme composition, et donc que le mme type de liaison chimique devrait 
exister dans les deux composs. Ceci a amen Zachariasen  proposer une structure des verres 
dÕoxydes simples (silice, oxyde de bore) construite sur un rseau tridimensionnel tendu bas 
sur de petites units structurales lies entre elles de faon alatoire. 
Il a montr quÕun oxyde formant un verre devait satisfaire  certains critres : 
1. Un cation doit tre entour par 3 ou 4 oxygnes. 
2. Aucun oxygne ne doit tre reli  plus de deux cations. 
3. Les polydres ne peuvent avoir que des sommets communs mais pas dÕartes ni de faces 
communes. 
Et comme il est question dÕun rseau tridimensionnel une quatrime condition est 
ncessaire : 
4. Au moins trois sommets de chaque polydre doivent tre partags avec dÕautres 
polydres. 
 
Ce modle repose donc sur lÕexistence dÕun rseau continu dÕunits structurales bien 
dfinies (des ttradres SiO4 dans le cas des silicates). La variabilit des relations dÕangles 
entre ces units conduit au dsordre  toutes les chelles au-del de lÕordre local. LÕordre 
local, quant  lui, dpend du type de liaison cation-oxygne et des nergies de liaison, tout 
comme dans les cristaux. Ces considrations sont rsumes par Mysen et Richet [Mysen et 
Richet, 2005]. 
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Ceci a conduit  rpartir les cations dans trois catgories, selon leur rle structural : 
 
! Les formateurs de rseau : Si, Ge, B, P, As, Al 
Ce sont des lments qui peuvent former des verres  eux seuls par la cration de polydres de 
faible coordinence (3 ou 4) qui sont relis entre eux par des oxygnes pontants. Les cations 
formateurs engagent des liaisons covalentes, et donc orientes, avec lÕoxygne. Leur 
environnement est donc celui qui est le mieux dfini, par opposition  celui des autres cations. 
 
! Les modificateurs de rseau : 
Ce sont gnralement des cations de grand rayon ionique et de charge faible tels que les 
alcalins ou les alcalinoterreux. Ils ne peuvent pas former des verres  eux seuls. Leur 
introduction dans le rseau provoque la rupture des liaisons Si-O-Si et lÕapparition 
dÕoxygnes non pontants. Ils sont donc responsables de la dpolymrisation du rseau vitreux. 
Ils forment des liaisons de type ionique avec lÕoxygne, ces liaisons sont donc plus faciles  
rompre que dans le cas des formateurs. Les rayons ioniques de ces lments sont plus grands 
que dans le cas des formateurs, les coordinences et les longueurs de liaison de ces cations 
avec lÕoxygne sont donc plus grandes et plus distribues que dans le cas des formateurs. Ces 
cations vont fortement influer sur les proprits des liquides en modifiant la viscosit et donc 
la temprature de transition vitreuse.  
Ces cations peuvent aussi jouer le rle de compensateurs de charge, ils contribuent alors  
polymriser le rseau en stabilisant la charge dÕlments qui vont jouer le rle de formateurs, 
comme Al3+. Dans ce cas leur environnement est diffrent : ils se trouvent en gnral  
proximit des polydres dont ils compensent la charge.  
 
! Les cations intermdiaires : 
Ces cations peuvent se comporter en formateurs ou en modificateurs de rseau, suivant la 
composition du verre. Ils seront formateurs si leur charge est compense par des alcalins ou 
des alcalino-terreux. En revanche, ils seront modificateurs si leur charge nÕest pas compense. 
Parmi ces cations intermdiaires, on retrouve Al3+, Fe3+, Ti4+, Ni2+É  
 
Diffrents critres ont t dfinis pour classer les lments dans lÕune ou lÕautre de ces 
catgories. On peut ainsi citer Smekal [Smekal, 1951] qui a estim que la prsence de liaisons 
mixtes, iono-covalentes, tait indispensable  la formation dÕdifices dsordonns, ou bien 
Stanworth [Stanworth, 1946] qui a indiqu pour les oxydes une corrlation quantitative entre 
le degr de covalence de la liaison M-O et lÕaptitude  vitrifier, rejoignant le critre 
dÕlectrongativit de Pauling [Pauling, 1960]. Sun [Sun, 1947] a tent dÕtablir une 
corrlation entre la force des liaisons (calcule en divisant lÕnergie de dissociation de lÕoxyde 
cristallin en ses lments  lÕtat de vapeur par la coordinence de lÕatome M)  et lÕaptitude des 
oxydes  vitrifier. 
AujourdÕhui le critre le plus utilis est le critre de Dietzel [Dietzel, 1942] se basant 
sur la Ç force de champ ionique È, gale  z/r2 (o z est la charge formelle du cation et r sa 
distance  lÕoxygne). Les formateurs ont une grande force de champ ionique (1,3  2,1) alors 
que les modificateurs ont une force de champ faible (<0,4). SÕil est relativement ais de 
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classer les formateurs et les modificateurs de cette faon, ce critre est plus dlicat  utiliser 
dans le cas des cations intermdiaires, dont la force de champ est comprise entre 0,4 et 1,3. En 
effet, le rle structural des cations dpend de la composition du verre [Brown et al., 1995], en 
dÕautres termes il dpend de la comptition entre les diffrents cations pour lÕattribution des 
oxygnes. Les lois de Pauling, tendues grce aux relations empiriques entre valence de 
liaison et longueur de liaison [Brese et OÕKeefe, 1991 ; Brown et Shannon, 1973], permettent 
dÕvaluer la stabilit des sites dans une structure donne et de dterminer le rle structural de 
lÕlment considr dans la composition.  
 
Un autre modle est celui des micro-cristallites (Ç micro-crystallites model È) de 
Lebedev [Lebedev, 1921] qui permet de dcrire la structure du verre comme une 
accumulation de micro-cristallites dans un milieu dsordonn. Ce modle a t repris par 
Goodman [Goodman, 1975] et Ingram [Ingram, 1989], qui ont nuanc les micro-cristallites en 
mentionnant plutt des domaines trs ordonns de type clusters ou pseudo-phases, ceinturs 
par des rgions trs dsordonnes, o la diffusion des ions se feraient plus aisment. Dans ce 
modle, le tissu connectif est continu et il nÕy a donc pas de seuil de percolation pour la 
diffusion. La migration des ions se fait dans ce tissu connectif trs dsordonn (figure 1.1.3).  
 
 
Figure 1.1.3. Modle propos par Ingram montrant la prsence de 
clusters et lÕexistence de chemins favorisant la migration des ions 
(flches)  lÕintrieur du tissu connectif [Ingram 1991].  
 
Cependant rien ne vient en support de cette hypothse, aussi bien exprimentalement 
que thoriquement (simulations). Ce modle de micro-cristallites a donc t supplant par les 
thories de rseaux alatoires, mais il est important de garder  lÕesprit que lÕordre  courte et 
moyenne distance observ dans les verres est parfois similaire  celui observ dans les 
cristaux de mme composition.  
En effet, dans les verres de silicate alcalins ou alcalino-terreux, la distribution des 
espces Qn 1 nÕest pas alatoire, dÕaprs la RMN MAS (Magic Angle Spinning, rotation  
lÕangle magique) de 29Si [Maekawa et al., 1991]. LÕespce Qn majoritaire est celle du 
compos cristallin de stoechiomtrie la plus proche : par exemple Q3 pour les verres de 
composition disilicate (M2Si2O5, o M est un alcalin), Q
2 pour les verres mtasilicates 
(M2SiO3). Le verre possde donc une dimensionnalit proche de celle de la phase cristalline. 
                                                
1 Les espces Qn dsignent les ttradres SiO4 possdant n oxygnes pontants 
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En considrant que lÕalcalin ou lÕalcalino-terreux possde en plus un environnement bien 
dfini, ces rsultats conduisent  penser la structure vitreuse comme relativement proche de la 
structure cristalline [Gaskell, 1995]. 
 
1.1.4 LÕORGANISATION A MOYENNE DISTANCE ET LE RESEAU 
ALEATOIRE MODIFIE (MODIFIED RANDOM NETWORK, MRN) 
1.1.4.1 LÕordre  moyenne distance 
 
La relation entre lÕordre  courte et moyenne distance dans les verres reste mal comprise 
et est lÕobjet de nombreuses tudes structurales. En effet, la connaissance de la structure  ces 
deux chelles permettra de mieux comprendre et donc de mieux contrler les proprits des 
verres synthtiss. Des techniques de diffraction (des rayons X et des neutrons) ou la 
spectroscopie dÕabsorption des rayons X donnent accs  une information structurale 
moyenne (coordinences et distances interatomiques)  ces deux chelles. Cependant 
lÕinterprtation de ces donnes  moyenne distance est souvent difficile dans le cas de 
systmes  plusieurs composants o les contributions des diffrents atomes se superposent. Il 
est donc important de coupler ces mesures exprimentales  des simulations numriques, 
comme la mthode de Monte Carlo inverse, permettant de calculer des modles structuraux. 
DÕautres mthodes, comme les spectroscopies IR et Raman, ou la Rsonance Magntique 
Nuclaire (RMN) vont tre sensibles  certaines Ç units structurales  moyenne distance È ou 
 la polymrisation du rseau (en donnant accs  la rpartition des espces Qn) et vont donc 
aussi nous permettre dÕavoir accs  lÕorganisation du rseau silicat  moyenne distance 
[Galeener, 1981 ; Dupree et al., 1986].  
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Figure 1.1.4.1. Comparaison des fonctions de seconde diffrence 
GMM(r) en diffraction de neutrons, pour Ca dans un verre CaO.SiO2 
[Gaskell et al., 1991], Ti dans K2O.TiO2.2SiO2, Ni dans 
2CaO.NiO.3SiO2 et Li dans LiSi2O5 [Zhao et al., 1998] (figure tire 
de Cormier et al., 2001). Les distances M-M rvlent une distribution 
non homogne des cations dans le rseau. Les cations semblent 
sÕorganiser dans des domaines bidimensionnels au sein du rseau 
silicat. 
 
Un autre moyen dÕtude de lÕordre  moyenne distance est lÕtude du premier pic de 
diffraction en diffraction de rayons X et des neutrons. Mais le dbat reste ouvert sur 
lÕattribution exacte de cette structure : est-elle due  la prsence de vides dans le rseau 
[Elliott, 1992],  des tailles dÕanneaux [Wright, 1994], ou  des quasi plans de Bragg [Gaskell 
et Wallis, 1996] ? Nanmoins, cette structure  bas Q (= 4$sin"/%) a t associe  lÕexistence 
de fluctuations de densit atomique ou lectronique avec une priodicit de 2$/Qp o Qp est la 
position de ce pic [Gaskell, 2001] et peut donc nous renseigner sur lÕorganisation du rseau 
vitreux  moyenne distance. Ce pic est souvent appel FSDP (First Sharp Diffraction Peak), 
mais cette appellation nÕest pas vraiment adapte  des verres de composition complexe pour 
lesquels on nÕa pas un seul pic mais plusieurs qui se superposent. 
 
Dans le modle CRN propos par Zachariasen, les cations modificateurs sont censs 
tre rpartis de faon alatoire dans la matrice vitreuse, avec une grande variabilit 
dÕenvironnements, tant au niveau des distances cation-oxygne que des coordinences. 
Cependant, cet aspect a t remis en cause par de nombreuses tudes exprimentales en 
EXAFS (Extended X-ray Absorption Fine Structure) (au seuil K de Na [Greaves et al., 1981], 
aux seuils K et LIII de K et Cs respectivement [Greaves, 1989]) ou par des tudes de 
diffraction des neutrons avec substitution isotopique sur Ca, Ti, Li, Ni [Eckersley et al., 
1988 ; Gaskell et al., 1991 ; Cormier et al., 1998 ; Zhao et al., 1998 ; Cormier et al., 2001]. 
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Ces techniques, chimiquement slectives, permettent dÕavoir accs aux distances M-O et aux 
coordinences, ainsi quÕaux distances M-M (figure 1.1.4.1). Elles ont permis de montrer que 
ces cations modificateurs ont une coordinence bien dfinie, que les distances M-O nÕtaient 
pas tellement distribues et que leur distribution dans le rseau vitreux nÕtait pas alatoire. 
DÕautres techniques, comme la RMN, permettent aussi dÕobtenir une information sur 
lÕenvironnement des modificateurs (comme Na+ [Lee et Stebbins, 2003], ou Li+ [Voigt et al., 
2005]) et sur lÕorganisation du rseau  moyenne distance. Cette technique a aussi permis de 
mettre en vidence une distribution non alatoire des modificateurs [Voigt et al., 2005, voir 
ci-dessous]. La diffusion des rayons X aux petits angles (SAXS) combine avec des 
simulations de dynamique molculaire [Greaves et al., 1997] a aussi permis de mettre en 
vidence la sgrgation des alcalins comme Cs et Rb dans des verres silicats et Li, Na et K 
dans des verres borats.  
 
1.1.4.2 Le rseau alatoire modifi 
 
Ces observations ont amen Greaves  proposer un nouveau modle pour dcrire la 
structure du rseau vitreux [Greaves, 1985] : le rseau alatoire modifi (Modified Random 
Network, MRN). Il tient compte de la nature covalente de la liaison Si-O et de lÕinteraction de 
type ionique entre les alcalins et les oxygnes. Dans ce modle, les cations modificateurs ne 
sont pas rpartis alatoirement dans le rseau : des domaines enrichis en cations formateurs 
sont spars par dÕautres domaines plus riches en modificateurs. Le lien structural entre ces 
deux domaines est assur par des oxygnes non-pontants. Dans ce modle, lÕordre  courte 
distance obit aux principes noncs par Zachariasen dans le CRN [Zachariasen, 1932]. Ë 
partir dÕune certaine concentration en modificateurs, les zones de sgrgation des 
modificateurs vont percoler et ainsi former des chemins prferentiels permettant la diffusion 
de ces ions. Ce modle permet donc dÕexpliquer certaines proprits des verres de silicates 
comme la conduction ionique, en particulier la diffusion plus aise des modificateurs 
[Greaves et Ngai, 1995] ou comme les proprits dÕaltration. Des simulations de dynamique 
molculaire apportent leur caution  ce modle [Voigt et al., 2005]. Voigt et al. (2005) ont mis 
en vidence la sgrgation des Li+ dans des rgions dÕun verre (Li2O)x(SiO2)1-x enrichies en 
espces Q3 alors que les rgions riches en Q4 (zones plus polymrises) restent pauvres en 
Li+. La figure 1.1.4.2.a prsente une reprsentation schmatique du modle. 
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Figure 1.1.4.2.a. Modle du rseau alatoire modifi propos par 
Greaves pour un verre dÕoxyde Ç bidimensionnel È [Greaves, 1985]. 
Les liaisons covalentes sont indiques en lignes pleines, les liaisons 
ioniques en pointills. Les zones grises sont les canaux enrichis en 
modificateurs, o va avoir lieu la diffusion ionique, qui parcourent le 
rseau silicat. Les modificateurs sont les atomes de couleur noire, les 
formateurs sont les petits atomes blancs, les oxygnes sont les gros 
atomes blancs.  
 
LÕensemble de ces rsultats conduit donc  envisager la structure du verre comme 
intermdiaire entre deux extrmes : dÕun ct une structure parfois semblable  la structure 
cristalline sur des courtes et moyennes distances [Eckersley et al., 1988], de lÕautre une 
structure de rseau continu, dsordonn pour des distances  partir de 5 .  
 
1.2 LE FER DANS LES VERRES  
 
Le fer est lÕlment de transition le plus abondant sur la Terre. Les oxydes de fer sont 
donc des composants importants dans les verres naturels et industriels. Dans les verres 
industriels, le fer pourra tre introduit pour apporter des proprits originales (proprits 
mcaniques, proprits de transport, notamment de conduction ionique, proprits optiques et 
magntiques), mais on pourra aussi le trouver en tant quÕimpuret venant des matires 
premires. Il est donc important de comprendre comment le fer sÕinsre dans le rseau silicat 
pour mieux contrler ces proprits. Cependant, malgr leur importance et leur abondance, 
notre connaissance du comportement structural des oxydes de fer reste moins complte que 
celle des autres composants majoritaires des verres et liquides silicats, comme Al2O3 par 
exemple.  
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Le fer est le seul lment majoritaire  exister sous deux degrs dÕoxydation  la fois 
dans la plupart des conditions : fer ferreux Fe2+ et fer ferrique Fe3+. Ceci rend plus difficiles 
les tudes spectroscopiques. En effet, la sparation complte des contributions des deux ions 
du fer est en gnral difficile  raliser, et ce quelle que soit la technique utilise. De plus, 
lÕquilibre entre Fe2+ et Fe3+ implique des interactions avec lÕoxygne. Le rdox du fer ainsi 
que le rle structural du fer ferreux et ferrique dans les verres silicats va donc dpendre de la 
structure. Et inversement, les variations du rdox vont aussi affecter la structure. Dans cette 
partie, nous allons tout dÕabord exposer lÕtat des connaissances actuelles  la fois sur 
lÕenvironnement du fer dans les verres dÕoxyde et sur sa rpartition dans la matrice vitreuse, 
puis nous mettrons lÕaccent sur les proprits physiques des verres contenant du fer. Nous 
nous intresserons plus particulirement au fer ferrique qui est le degr dÕoxydation 
majoritaire des verres silicats tudis dans ce travail et qui prsente un grand intrt 
industriel. 
 
1.2.1 STRUCTURE 
 
LÕtude du rle structural du fer est rendue difficile par la complexit du comportement 
de cet lment dans des verres silicats. La premire difficult vient du fait que les deux 
degrs dÕoxydation du fer coexistent toujours, ou presque, dans les conditions de synthse 
courantes. La proportion des deux tats de valence varie en fonction de nombreux paramtres 
que nous dtaillerons dans le paragraphe suivant. De plus, selon la teneur totale en fer et selon 
lÕabondance relative de Fe2+ et de Fe3+, les coordinences et donc le rle structural des deux 
cations sont modifis. De nombreux paramtres vont donc intervenir dans la dtermination du 
rle tenu par le fer ferrique et par le fer ferreux dans la structure des verres et des liquides 
silicats. Nous allons donc tout dÕabord nous concentrer sur le rapport rdox dans les verres 
silicats, avant de passer  la description de lÕtat des connaissances sur le rle structural de 
Fe3+ et de Fe2+, puis nous terminerons en tentant de faire un court bilan sur le rle structural 
du fer dans les aluminosilicates et sur lÕorganisation du fer dans le rseau silicat  moyenne 
distance. 
 
1.2.1.1 Problme du rdox 
 
LÕquilibre entre le fer ferreux et le fer ferrique est une fonction complexe de la 
temprature du liquide silicat, de sa composition chimique, de la fugacit dÕoxygne et de la 
pression. Selon les conditions de synthse du verre, le rapport rdox va donc pouvoir 
beaucoup varier. Les rles structuraux du fer ferreux et du fer ferrique tant  priori diffrents, 
toute variation du rdox affectera la structure du rseau silicat. Par consquent, toute 
proprit dpendant de la structure du verre va aussi dpendre de lÕtat rdox du fer, que la 
proprit en question soit ou non directement associe  la prsence du fer. 
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LÕtat rdox du fer pourra tre dtermin par trois mthodes principalement : la chimie 
par voie humide, la spectroscopie Mssbauer et la spectroscopie XANES au seuil K du fer.  
La chimie par voir humide a longtemps t la seule mthode disponible pour dterminer 
le rdox dÕun chantillon. En bref, cette mthode consiste  doser le Fe2+ par du dichromate 
de potassium aprs avoir dissout environ 500 mg de verre dans un mlange HF+H2SO4 
[Wilson, 1960]. La spectroscopie Mssbauer a t utilise ds les annes 60 pour dterminer 
le rdox  partir des aires des contributions du Fe2+ et du Fe3+ qui sont proportionnelles aux 
concentrations des deux ions [Gosselin et al., 1967]. Cette spectroscopie prsente plusieurs 
avantages par rapport  la mthode par voie chimique. Elle est non-destructive et ncessite de 
plus faibles quantits dÕchantillon (50  100 mg selon la teneur en fer et lÕenrichissement en 
isotope 57Fe). De plus, elle donne accs  la structure locale par lÕintermdiaire de la 
connaissance des paramtres hyperfins (voir chapitre 7). Le rapport rdox peut aussi tre 
calcul  partir des structures observes dans les pr-seuils des spectres dÕabsorption des 
rayons X au seuil K du fer, qui sont sensibles  lÕtat rdox et  lÕenvironnement du fer [Calas 
et Petiau, 1983 ; Berry et al., 2003]. Cette technique prsente le double avantage de permettre 
lÕtude dÕchantillons de faible taille et de rendre possibles des tudes in situ  haute 
temprature et/ou haute pression. Les temps dÕacquisition trs courts en absorption X 
permettent des tudes cintiques  haute temprature par exemple [Magnien et al., 2004]. Il 
faut enfin citer la possibilit dÕutiliser la microsonde lectronique. La dtermination du rdox 
se fait alors en se basant sur la diffrence de longueur dÕonde des raies L! pour Fe
2+ et Fe3+ 
[Fialin et al., 2004]. 
 
Comme nous lÕavons dit prcdemment, il existe de nombreux paramtres pouvant 
influencer le rapport rdox. Tout dÕabord, une augmentation de la temprature va favoriser la 
formation de lÕespce rduite, en revanche, une augmentation de la fugacit dÕoxygne va 
favoriser lÕespce oxyde [Mysen et Virgo, 1989 ;Mysen et Richet, 2005]. Le troisime 
paramtre important qui va avoir une influence sur le rdox est la composition. Il faudra tenir 
compte  la fois de la teneur totale en fer et aussi de la nature des autres constituants du verre. 
Lors de lÕaugmentation de la teneur en fer, dans un premier temps (jusquÕ 1mol% de Fe2O3) 
Fe3+/Fetot  augmente lorsque la teneur en fer augmente, puis au-del, ce rapport semble se 
stabiliser [Densem et Turner, 1938 ; Paul et Douglas, 1965 ; Bingham et al., 1999]. 
Cependant dÕautres tudes montrent que ce rapport continue dÕaugmenter avec la teneur en fer 
mme au-del de 1 mol% de Fe2O3 [Mysen et Virgo, 1978 ; Dyar, 1985 ; Mysen, 2006 ; 
Holland et al., 1999]. Il est donc difficile de dgager une tendance gnrale sur lÕinfluence de 
la teneur en fer, les variations de rdox avec la teneur en fer dpendant trs largement du type 
de cation modificateur ou compensateur (alcalin ou alcalino-terreux). Un bilan des effets 
conjugus de la teneur en fer et de la composition est fait dans Mysen et Richet [Mysen et 
Richet, 2005]. En premire approximation, on pourra considrer quÕune augmentation de la 
basicit du verre, et donc de la teneur en alcalins ou alcalino-terreux, conduit  la formation 
de lÕespce oxyde [Fudali, 1965 ; Kress et Carmichael, 1989 ; Baucke et Duffy, 1993]. Plus 
la force de champ ionique du cation diminue, plus le rapport rdox Fe3+/Fetot augmente [Paul 
et Douglas, 1965 ; Mysen et al., 1984 ; Mysen, 2006 ; Henderson et al., 1984]. La prsence 
dÕalcalins favorisera donc lÕoxydation par rapport  la prsence dÕalcalino-terreux. Le temps 
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dÕquilibrage du liquide va aussi jouer un rle sur le rdox du verre obtenu : Paul et Douglas 
[Paul et Douglas, 1965] ont obtenu une stabilisation du rdox de silicates dÕalcalins (Na et Li) 
au bout de 30 h, alors que le temps dÕquilibrage obtenu pour des aluminosilicates de 
potassium nÕest que de 12h [Dickenson et Hess, 1981]. Selon le systme tudi lÕquilibre 
rdox est donc atteint plus ou moins rapidement, selon la composition [Nagata et Hayashi, 
2001]. 
 
1.2.1.2 Le fer ferrique 
 
La similarit entre les charges et les rayons ioniques de Al3+ et de Fe3+ [Whittaker et 
Muntus, 1970] a men  lÕhypothse que le fer ferrique et lÕaluminium devaient avoir un rle 
structural similaire dans les verres et les liquides silicats. Lorsque la charge de Al3+ est 
compense pas la prsence dÕalcalins ou dÕalcalino-terreux, lÕaluminium est en majorit 
ttracoordin dans les verres silicats. Si en revanche, on a un excs dÕaluminium par rapport 
aux cations compensateurs de charge, on pourra observer de lÕaluminium en coordinence 5 ou 
6 [Neuville et al., 2006] et peut tre aussi la formation dÕoxygnes triclusters [Toplis et al., 
1997a ; Iuga et al., 2005 ; Cormier et al., 2003]. Le rle structural de Fe3+ semble plus 
complexe : on le trouve aussi bien en coordinence 4, 5 et/ou 6, lÕabondance relative des 
diffrentes coordinences dpendant de la composition, de la tempratureÉ Cependant, les 
donnes exprimentales disponibles semblent suggrer que la coordinence 4 est majoritaire. 
Dans ce cas, le Fe3+ est soit uniquement en coordinence 4, soit cette coordinence est 
majoritaire par rapport aux coordinences 5 et/ou 6.  
Des tudes ont montr que le fer ferrique nÕexistait quÕen coordinence 4 dans certains 
verres silicats [Kurkjian et Sigety, 1968 ; Henderson et al., 1984 ; Ramachandran et 
Balasubramanian, 1986 ; Magini et al., 1986 ; Calas et al., 1980], en majorit dans des 
silicates dÕalcalins. La spectroscopie dÕabsorption des rayons X a permis de conclure  un fer 
ferrique en coordinence 4 dans le verre dÕacmite NaFeSi2O6 [Greaves, 1985 ; Binsted et al., 
1986] pour une distance d
Fe 3+ "O
=1,86 . Holland et al. [Holland et al., 1999] ont combin la 
spectroscopie Mssbauer et la diffraction des neutrons et ont conclu  une coordinence 4 pour 
le fer ferrique indpendante de la teneur en fer et du rapport Fe3+/Fetot des verres sodosilicats 
tudis. DÕaprs une tude de spectroscopie dÕabsorption optique, Raman et de luminescence 
[Fox et al., 1982], Fe3+ se substitue  Si4+ dans des verres sodosilicats et le nombre 
dÕoxygnes non-pontants diminue avec lÕintroduction de Fe3+ dans le rseau. La coordinence 
4 du fer ferrique est souvent associe  un rle de formateur de rseau [Fox et al., 1982 ; 
Binsted et al., 1986 ; Ramachandran et Balasubramanian, 1986], responsable de la 
polymrisation du rseau.  
Par contre, une tude dÕEXAFS et de diffraction des rayons X a montr que le fer 
ferrique ne se trouvait quÕen coordinence 6 dans un verre sodosilicat de composition 
0,2(Fe2O3)- 0,8(Na2O)-1,6(SiO2), avec d
Fe 3+ "O
=1,96  [Iwamoto et al., 1987]. Le fer ferrique 
en coordinence 6 est souvent considr comme un modificateur de rseau [Dingwell et Virgo, 
1987]. 
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Cependant, il faut garder  lÕesprit que la coordinence moyenne de Fe3+ (et de Fe2+), les 
proportions des diffrents nombres de coordinence ainsi que la distorsion des polydres FeOx 
vont dpendre  la fois du rapport rdox et dÕautres facteurs comme la composition ou la 
temprature dÕlaboration. De nombreuses tudes ont montr que plusieurs coordinences pour 
le fer ferrique, par exemple les coordinences 4 et 6, coexistaient dans un mme verre [Calas et 
Petiau, 1983 ; Greaves, 1985 ; Hannoyer et al., 1992]. La coordinence 4 est majoritaire dans 
les verres oxyds et plus le verre est rduit, plus le rapport [4]Fe3+/[6]Fe3+ diminue [Hirao et al., 
1980 ; Mysen, 2006 ; Partzsch et al., 2004 ; Virgo et Mysen, 1985 ; Mysen et al., 1985b ; 
Mysen et Virgo, 1989]. Le fer ferrique ttradrique tant mieux stabilis par les alcalins que 
par les alcalino-terreux [Paul et Douglas, 1965 ; Mysen et al., 1984 ; Mysen, 2006 ; Galoisy et 
al., 2001], la prsence dÕalcalins va faire augmenter le rapport [4]Fe3+/[6]Fe3+ par rapport  la 
prsence dÕalcalino-terreux [Antoni et al., 2004]. Enfin, quand la teneur en alcalin ou en 
alcalino-terreux augmente, on a une stabilisation de Fe3+ en coordinence ttradrique par 
rapport  la coordinence octadrique [Iwamoto et al., 1978 ; Spiering et Seifert, 1985]. 
 
On trouve peu de minraux dans lesquels Fe3+ est en coordinence 5. Cependant, une 
tude alliant spectroscopie XANES et calculs de dynamique molculaire [Farges et al., 2004] 
a permis pour la premire fois de mettre en vidence la prsence de Fe3+ en coordinence 5 
dans un verre sodo-calcique silicat contenant 0,2 pds% de Fe(III). Plus rcemment, le 
volume molaire partiel de Fe2O3, indpendant de la composition et gal  41,5 cm
3/mol, a t 
attribu  une coordinence moyenne de Fe3+ comprise entre 4,5 et 5,0 [Liu et Lange, 2006] 
venant confirmer les rsultats de Farges et al. [Farges et al., 2004]. Les auteurs mettent 
lÕhypothse que Fe3+ se trouverait au centre dÕune bipyramide triangulaire, par opposition  
Ti4+ qui se trouve au centre dÕune pyramide  base carre.  
 
LÕaugmentation de la temprature de transition vitreuse lors de la substitution du 
silicium par le fer dans des verres de composition 0.3Na2O-xFe2O3-(0.7-x)SiO2 a conduit  
lÕhypothse que Fe3+ joue donc plutt un rle de cation intermdiaire dans la structure des 
verres silicats, tant modificateur ou formateur selon la composition et les conditions de 
synthse [Holland et al., 1999]. 
 
Enfin, un dernier paramtre est  prendre en compte : la temprature dÕlaboration. En 
effet, une tude par spectroscopie Mssbauer a montr que plus la temprature de fusion dÕun 
verre 0,4CaO-0,4SiO2-0,2Fe2O3 augmente, plus la fraction de Fe
3+ en site ttradrique 
diminue [Nagata et Hayashi, 2001]. Ceci est probablement  mettre en relation avec la 
diminution du rapport Fe3+/Fetot lorsquÕon augmente la temprature dÕlaboration du verre. 
On voit donc ici que tous les paramtres sont lis et que la modification dÕun seul paramtre 
(composition, temprature de fusion, fugacit dÕoxygneÉ) modifie les proprits 
structurales du fer, aussi bien ferrique que ferreux. 
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1.2.1.3 Le fer ferreux 
 
Les tudes portant sur lÕenvironnement du fer ferreux, ont t de plus en plus 
nombreuses depuis une trentaine dÕannes. En effet, Fe2+ tant un constituant important des 
verres silicats naturels et reprsentant le principal chromophore des verres technologiques, la 
comprhension de son rle structural est donc indispensable, entre autres pour contrler les 
proprits optiques des verres industriels. Malgr ces nombreuses tudes, lÕenvironnement du 
fer ferreux est toujours sujet  dbat. 
 
Il a t propos dÕaprs des tudes Mssbauer [Virgo et Mysen, 1985 ; Mysen et al., 
1985b ; Mysen et Virgo, 1989 ; Spiering et Seifert, 1985 ; Gosselin et al., 1967 ; Partzsch et 
al., 2004], vibrationnelles [Mysen et al., 1982], d'absorption optique [Fox et al., 1982 ; 
Lefrre, 2002] et dÕabsorption X [Calas et al., 1980 ; Calas et Petiau, 1983 ; Binsted et al., 
1986] que Fe2+ est principalement (i.e. > 90%) en coordinence octadrique dans les verres 
silicats. Dans ce cas, Fe2+ jouerait le rle de modificateur ou de compensateur de charge 
auprs des ttradres FeO4
5- [Dickenson et Hess, 1981].  
Cependant, dÕautres tudes rvlent la prsence de Fe2+ en coordinence faible, cÕest--
dire 4. Waychunas et al. [Waychunas et al., 1988] ont montr par spectroscopie dÕabsorption 
des rayons X la prsence dÕun unique site ttracoordin dans des silicates dÕalcalins 
M2Fe
2+Si3O8. Les auteurs ont ainsi conclu  un rle de formateur de rseau pour Fe
2+ avec des 
distances Fe2+-O gales  1,999  et 2,018  pour M = K et Na respectivement. DÕautres 
tudes par diffraction des rayons X [Henderson et al., 1984], ou des neutrons [Holland et al., 
1999 ; Johnson et al., 1999] ont permis de mettre en vidence un Fe2+ ttracoordin quel que 
soit le rapport rdox. Dans un liquide Fe2SiO4, la spectroscopie des rayons X [Jackson et al., 
1993] a permis de montrer que le Fe2+ tait en coordinence 4 pour une distance Fe2+-O gale  
1,98 ± 0,02 . La coordinence 4 de Fe2+ a t associe  un rle de formateur de rseau 
[Waychunas et al., 1988 ; Jackson et al., 1993]. Mais un comportement de formateur est en 
contradiction avec la viscosit qui diminue quand le rapport Fe2+/Fetot augmente [Dingwell et 
Virgo, 1987 ; Dingwell, 1991 ; Liebske et al., 2003]. 
Il faut souligner quÕen gnral, plusieurs coordinences coexistent aussi pour le fer 
ferreux, notamment 4 et 6. CÕest le cas dans un verre de silicate calcique o la spectroscopie 
Mssbauer montre deux populations de fer ferreux dans un verre rduit, en coordinence 4 et 6 
[Alberto et al., 1996]. Des tudes rcentes ont aussi permis de mettre en vidence la prsence 
de Fe2+ en coordinence 4 et 5 dans des tectites (verres naturels issus dÕimpact de mtorites) 
par spectroscopie Mssbauer [Rossano et al., 1999] et par spectroscopie dÕabsorption des 
rayons X dans dÕautres verres silicats [Galoisy et al., 2001 ; Rossano et al., 2000 ; Giuli et 
al., 2002 ; Wilke et al., 2007]. Les rsultats combins de diffrentes spectroscopies suggrent 
aussi la prsence dÕun mlange de coordinences 4 et 5 dans divers verres ferrosilicats, la 
proportion des deux populations variant selon la composition [Jackson et al., 2005]. Le fer 
ferreux en coordinence 5 se trouverait au centre dÕune bipyramide trigonale [Rossano et al., 
2000 ; Farges et al., 2004]. 
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Cependant, tout comme pour Fe3+, la coordinence, et donc le rle structural de Fe2+ 
varient avec la composition, la temprature de fusion, la teneur en fer et le rapport rdox. 
DÕune part, quand la teneur en fer augmente, le fer ferreux, ainsi que le fer ferrique, passerait 
dÕune coordinence 6  une coordinence 4 [Bingham et al., 1999]. La spectroscopie Mssbauer 
a mis en vidence un changement de coordinence de Fe2+ qui passe dÕune coordinence 
ttradrique et octadrique  basse teneur en Fe (0,2 mol% Fe2O3 et verre rduit)  une 
coordinence octadrique uniquement  plus forte teneur en Fe (10 mol% Fe2O3 et verre 
oxyd). Cependant on peut se poser la question suivante : est-ce le rapport rdox ou la teneur 
en Fe qui va modifier la coordinence de Fe2+ ? La spectroscopie Mssbauer a permis  Mysen 
[Mysen, 2006] de pencher plutt pour lÕinfluence principale du rapport rdox sur la 
coordinence de Fe2+, ce rapport dpendant lui-mme de la composition. Il a ainsi montr que 
plus les verres sont oxyds, plus le rapport [4]Fe2+/[6]Fe2+ augmente. Fe2+ existe en coordinence 
4 dans les verres NaAlSi2O6 contenant du fer et en coordinence 5-/6- dans les aluminosilicates 
dÕalcalino-terreux tels que Ca0,5AlSi2O6 et Mg0,5AlSi2O6. 
 
1.2.1.4 Le fer dans les aluminosilicates 
 
La substitution de Si4+ par Al3+ peut aussi affecter lÕenvironnement structural du fer, en 
particulier dans les aluminosilicates dÕalcalins oxyds [Mysen et Virgo, 1989]. Cet effet 
pourrait en partie reflter la comptition pour la compensation de charge entre Fe3+ et Al3+ en 
sites ttradriques. Quand SiO2 est substitu par (Al2O3+Na2O), le rapport 
[4]Fe3+/[6]Fe3+ 
augmente [Antoni et al., 2004] A revoir. Ceci est en accord avec les conclusions tires 
dÕtudes par spectroscopie Mssbauer sur des aluminosilicates de sodium, de calcium ou de 
magnsium [Mysen et al., 1985b,c ; Mysen et Virgo, 1989] qui ont montr que le rapport 
Al/(Al+Si) modifie les relations rdox, avec une augmentation du rapport rdox Fe3+/Fetot 
quand le rapport Al/(Al+Si) augmente. Les rles structuraux de Fe2+et de Fe3+ sont donc aussi 
modifis par la substitution du silicium par lÕaluminium. 
Dans les aluminosilicates, le rapport Fe3+/Fetot augmente lorsque la force de champ 
ionique des cations modificateurs/compensateurs diminue, mais cette fois ci la relation nÕest 
plus linaire comme dans le cas des silicates ne contenant pas dÕaluminium [Mysen et al., 
1985b]. 
 
1.2.1.5 LÕordre  moyenne distance 
 
Il nÕexiste nÕa pas dÕtudes directes,  notre connaissance, des modifications du rseau 
vitreux  moyenne distance lors de lÕincorporation de fer ni de la rpartition du fer dans la 
matrice vitreuse. Mais dÕaprs les rsultats de diverses tudes, lÕhypothse dÕune rpartition 
non alatoire des ions ferreux et ferriques a souvent t mise.  
La rsonance paramagntique lectronique (RPE) couple aux spectroscopies 
Mssbauer et optique a permis de montrer que la rsonance  gÕ=2 tait le rsultat de 
couplages Fe3+-Fe3+ [Kurkjian et Sigety, 1968]. Virgo et Mysen [Virgo et Mysen,1985] et 
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Mysen et al. [Mysen et al., 1985b], avaient mis lÕhypothse dÕexistence dÕions Fe2+ et Fe3+ 
dans des sites adjacents dans des verres de silicates dÕalcalins et dÕalcalino-terreux rduits. La 
spectroscopie Mssbauer, combine avec la spectroscopie optique, a permis de montrer une 
tendance  la formation de clusters de fer dans des verres 70SiO2.15Na2O.15CaO contenant 
plus de 1 mol% de Fe2O3 [Bingham et al., 1999]. Les aires des doublets de Fe
3+ et des 
sextuplets de Fe3+ des spectres Mssbauer  basse temprature ont permis de calculer 
lÕabondance relative des ions ferriques sgrgs ou isols. Cette sgrgation implique 
lÕexistence de liaisons Fe3+-O-Fe2+ et Fe3+-O-Fe3+. En spectroscopie optique, ces 
enchanements se manifestent par une bande de transfert de charge dans la rgion du visible.  
Cependant, lÕexistence de liaisons Fe-O-Fe nÕimplique pas forcment une tendance du 
fer  la sgrgation. En effet, mme si lÕEXAFS combine avec des simulations de 
dynamique molculaire [Rossano et al., 2000] a permis de calculer une distance Fe2+-Fe2+ 
gale  3,12 , caractristique de polydres FeOx partageant des artes, le rapport entre 
nombre de Fe seconds voisins de Fe et le nombre total de seconds voisins montre quÕen 
ralit la rpartition des ions ferreux dans la matrice est homogne, et quÕon nÕa donc pas de 
sgrgation du fer dans le verre CaFeSi2O6 considr.  
 
Le tableau 1.2.2.3.a. prsente les longueurs de liaison Fe-O pour les deux tats de 
valence et les diffrentes coordinences recenses dans la littrature. 
 
Composition T(K) Mthode Liaison Fe3+/Fetot CN dT-O () Rfrence 
Fe-EXAFS Fe(III)-O  4 1,87 Brown et al. 1987 NaFeSi3O8 298 
X-ray Diff T-O 91,2 4 1,7 
Henderson et al. 
1984 
KFeSi3O8 298 X-ray Diff T-O 0,98 4 1,7 
Henderson et al. 
1984 
NaFeSi2O6 298 Fe-EXAFS Fe(III)-O  -  4 1,86 Greaves 1985 
NaFeSi2O6 298 Fe-EXAFS Fe(III)-O 0,9 4 1,86 Binsted et al. 1986 
CaFeSi2O6 298 Fe-EXAFS Fe(III)-O 0,8 
2/3 Td+1/3 
Oh 
1,92 Binsted et al. 1986 
CaFeSiO4 298 Fe-EXAFS Fe(III)-O 0,9 
2/3 Td+1/3 
Oh 
1,92 Binsted et al. 1986 
Na2Si2O5, 6% Fe 298 ? Fe-EXAFS Fe(III)-O  -  4 1,91 Calas et al. 1980 
0,3Na2O-0,05Fe2O3-0,65SiO2 298 Neutron Diff Fe(III)-O 89 5,1 1,955 Holland et al. 1999 
0,3Na2O-0,2Fe2O3-0,5SiO2 298 Neutron Diff Fe(III)-O 97 4 1,885 Holland et al. 1999 
0,2Fe2O3-0,8(Na2O-2SiO2) 298 ? 
Fe-EXAFS, X-ray 
Diff 
Fe(III)-O  -  6 1,96 Iwamoto et al. 1987 
Mn1,5Fe0,5SiO4 298 Fe-EXAFS Fe(II)-O  4  5 2,04 Jackson (1991) 
MnFeSiO4 298 Fe-EXAFS Fe(II)-O  4  5 2,04 Jackson (1991) 
Mn0,5Fe1,5SiO4 298 Fe-EXAFS Fe(II)-O  4  5 2,04 Jackson (1991) 
Fe2SiO4 298 Fe-EXAFS Fe(II)-O  5 2,06 Jackson (1991) 
FeMgSiO4 298 Fe-EXAFS Fe(II)-O  4  5 2,04 Jackson (1991) 
FeCaSiO4 1525 Fe-EXAFS Fe(II)-O  4 1,95 Jackson et al. (1991) 
Fe3Al2Si3O12 1585 Fe-EXAFS Fe(II)-O  6 2,1 Jackson et al. (1991) 
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Composition T(K) Mthode Liaison Fe3+/Fetot CN dT-O () Rfrence 
298 Fe-EXAFS 0,075 3,29 2,018 Na1,9Fe0,9Si3,1O8 
1123 Fe-EXAFS 
Fe(II)-O 
0,075 3,19 1,937 
Waychunas et al. 
1988 
298 Fe-EXAFS 0,045 4,05 1,999 K1,7Fe0,8Si3,2O8 
1173 Fe-EXAFS 
Fe(II)-O 
0,045 5,01 1,937 
Waychunas et al. 
1988 
tectites 298 ? Fe-EXAFS Fe(II)-O  -  4,5 2 Giuli et al. 2002 
10 Fe-EXAFS Fe(II)-O  -  3,9 1,99 Rossano et al. 2000 CaFeSi2O6 
 MD simulations Fe(II)-O  -  4,3 2 Rossano et al. 2000 
Na1,08Fe1,17Si3,13O8 (NA1) 298 Fe-EXAFS Fe(II)-O < 0,1 3,9 1,97 Jackson et al., 2005 
Na1,09Ca0,51Fe0,72Si3,10O8 (NC2) 298 Fe-EXAFS Fe(II)-O < 0,1 4,5 2,02 Jackson et al., 2005 
Na0,99Ca0,92Fe0,24Si3,17O8 (NC1) 298 Fe-EXAFS Fe(II)-O < 0,1 5,0 2,06 Jackson et al., 2005 
Na0,29Mg0,53Ca0,52Fe0,56Al0,91Si2,44O8 
(BAS) 
298 Fe-EXAFS Fe(II)-O < 0,1 5,1 2,07 Jackson et al., 2005 
Rb2FeSi3O8 (RB2) 298 Fe-EXAFS Fe(II)-O 0,22 4,3 2,00 Jackson et al., 2005 
Li2FeSi3O8 (LI2) 298 Fe-EXAFS Fe(II)-O < 0,1 4,7 2,03 Jackson et al., 2005 
aluminosilicates hydrats 
NNO+4,4 
298 Fe-EXAFS Fe(II)-O 0,23 4,8 2,05 Wilke et al. 2006 
aluminosilicates hydrats 
NNO+2,7 ,NQ 298 Fe-EXAFS Fe(II)-O 0,2 6 2,14 Wilke et al. 2006 
aluminosilicates hydrats 
NNO+2,7 RQ 298 Fe-EXAFS Fe(II)-O 0,23 5 2,11 Wilke et al. 2006 
Ca0,8Mg0,8Fe0,4Si2O6 298 ? Fe-EXAFS Fe(II)-O 0 6 2,07 Calas et al. 1980 
verre basaltique 298 ? Fe-EXAFS Fe(II)-O 0,2 6 2,05 Calas et al. 1980 
verre pantelleritique 298 ? Fe-EXAFS Fe(II)-O 0,25 6 2,04 Calas et al. 1980 
 
Tableau 1.2.2.3.a. Coordinences et distances Fe-O recenses dans la 
littrature. Les Ð signifient que les grandeurs ne sont pas prcises 
dans les articles. Pour la temprature, on suppose que les tudes ont 
t menes  temprature ambiante quand il nÕy a pas de prcision. 
Remarque : Il faudrait rajouter 0,04  aux distances trouves par 
Waychunas et al., 1988 pour tenir compte des effets dÕanharmonicit 
[Brown et al., 1985 ; Jackson et al., 2005]. Les rfrences Jackson, 
1991, Jackson et al., 1991 et Brown et al., 1987 proviennent de Brown 
et al., 1995. 
 
On pourrait rsumer le tableau prcdent ainsi (tableau 1.2.2.3.b) : 
 
 coordinence 4 coordinence 5 coordinence 6 
Fe2+-O 1,99  2,06  2,14  
Fe3+-O 1,85  1,94  2,00  
Tableau 1.2.2.3.b. Distances Fe-O caractristiques pour Fe2+ et Fe3+ 
en coordinences 4, 5 et 6 dans des verres [Brown et al., 1995]. 
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1.2.2 PROPRIETES/UTILISATIONS DES VERRES CONTENANT DU FER 
 
Nous venons de voir que le fer, en tant quÕespce multivalente a des rles structuraux 
diffrents selon son tat dÕoxydation et sa coordinence. De trs nombreuses proprits des 
verres et des liquides vont donc tre modifies par la prsence du fer, sous ses deux degrs 
dÕoxydation, et ces proprits vont en gnral dpendre  la fois de la coordinence des cations 
du fer et du rdox des verres. 
 
Coloration 
Prsent dans les matires premires, le fer est la principale impuret colorante des 
verres technologiques, et mme une faible quantit peut conduire  des colorations intenses. 
LÕion Fe2+ prsente un caractre absorbant majoritairement dans le domaine infrarouge alors 
que le Fe3+ absorbe principalement dans lÕultraviolet. Ainsi, la couleur des verres contenant 
du fer en faible concentration pourra varier du bleu-vert au jaune-marron en fonction de la 
teneur relative en fer ferreux et ferrique [Lefrre, 2002 ; Mysen et Virgo, 1978]. Fe3+ est 
utilis pour contrler la transmission des rayons UV et les transferts dÕnergie dans les 
vitrages automobiles ou dÕhabitation pour protger les intrieurs et limiter la transmission de 
chaleur. Peu de donnes existent sur les proprits optiques des verres concentrs en fer. 
 
Viscosit 
La viscosit est une proprit lie  la structure mme du silicate fondu et  son degr de 
polymrisation, ce dernier tant dpendant du rdox. LorsquÕon substitue Fe  Si dans un 
sodosilicate ou Fe  Al dans un aluminosilicate, on observe une diminution de la viscosit 
[Dingwell et Virgo, 1988]. Par contre si on ajoute Fe dans un liquide dpolymris, du type 
CaO-SiO2, on observe tout dÕabord une augmentation de la viscosit qui diminue ensuite si on 
continue dÕajouter Fe [Mysen et al., 1985c]. Au contraire, lors de lÕajout dÕAl3+, la viscosit 
augmente de faon continue et est suprieure  celle des ferrisilicates. On retrouve ici lÕeffet 
de la diffrence entre les forces de liaison Al-O et Fe-O2. De plus,  teneur en fer constante, la 
viscosit diminue lors de la rduction de Fe3+ en Fe2+, jusquÕ une certaine valeur de Fe3+/Fetot 
en dessous de laquelle la viscosit ne varie plus [Dingwell et Virgo, 1987 ; Liebske et al., 
2003 ; Dingwell, 1991]. La relation entre la viscosit et le rapport rdox Fe3+/Fetot nÕest pas 
linaire. Ces observations sont souvent attribues aux diffrents rles structuraux de Fe3+ et 
Fe2+,  savoir formateur et modificateur, respectivement. Ainsi une oxydation aurait tendance 
 provoquer une polymrisation du rseau et ainsi  augmenter la viscosit. 
On retrouve toujours lÕinfluence de la composition dans ces proprits. Par exemple, 
dans les aluminosilicates, lÕinfluence de Fe sera diffrente selon quÕon se place dans des 
compositions peralcalines (Na/Al > 1) ou peralumineuses (Al/Na > 1) [Webb, 2005]. Dans les 
compositions peralumineuses, la charge de Fe3+ ne pourra pas tre compense, ce qui va 
favoriser une rduction du fer et donc une diminution de viscosit par rapport aux 
compositions peralcalines. Il faut donc toujours garder  lÕesprit quÕune proprit observe 
                                                
2 Les liaisons Fe3+-O tant gnralement plus longues que les liaisons Al3+-O, la force des liaisons Fe3+-O 
en plus faible que la force des liaisons Al3+-Oselon le critre de Dietzel [Dietzel, 1942]. 
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pour une ou mme plusieurs gammes de compositions nÕest peut-tre pas gnralisable  tous 
les mlanges silicats. 
 
Proprits magntiques 
Les proprits magntiques des verres contenant du fer sont souvent associes  la 
prsence de clusters ou de cristaux possdant des proprits magntiques au sein de ces verres 
[Bukrey et al., 1974 ; OÕHoro et Levy, 1978 ; Schmidbauer et al., 1986]. 
 
Proprits thermiques 
On retrouve ici les proprits dÕabsorption des ions du fer dans les diffrents domaines 
dÕnergie. En effet, le fer ferreux, absorbant dans le domaine de lÕinfrarouge, permet de 
bloquer une partie des transferts nergtiques. Selon la composition du silicate, lÕefficacit de 
ces verres Ç athermiques È pourra tre amliore [Lefrre, 2002]. Cette proprit est utilise 
pour les vitrages automobiles afin de limiter les transferts dÕnergie et permettre des 
conomies dÕnergie [Uchino et al., 2000]. 
Un autre aspect des proprits thermiques concerne les dterminations exprimentales 
de chaleur spcifique des verres et des liquides. Ces tudes ont t assez peu nombreuses. On 
peut cependant citer le travail de Lange et Navrotsky [Lange et Navrotsky, 1992] et de 
Tangeman et Lange [Tangeman et Lange,1998]. Mais lÕinfluence prcise de Fe3+ sur la 
capacit calorifique reste  dterminer en fonction de la temprature et de la composition.  
 
Durabilit chimique, rsistance  la corrosion 
LÕajout de fer permet dÕamliorer la durabilit chimique et la rsistance  lÕaltration de 
verres de diffrentes compositions. Nous allons en voir quelques exemples ci-dessous. 
Paul et Zaman [Paul et Zaman, 1978] ont montr que lÕajout de Fe2O3 et de Al2O3 dans 
des verres sodosilicats permettait dÕamliorer leur durabilit chimique, la stabilisation par 
lÕaluminium tant plus efficace que celle par le fer. On peut mettre ce rsultat en relation avec 
le rle de formateur jou par Fe3+ et Al3+ qui Ç stabilisent È Na+ dans un rle de compensateur 
de charge, renforant ainsi le rseau silicat et diminuant donc son altrabilit. 
LÕajout de fortes teneurs de Fe dans des verres phosphats (verres binaires Fe2O3-P2O5) 
augmente leur durabilit chimique sans augmenter leur point de fusion ou leur viscosit 
[Karabulut et al., 2000 a et b]. Dans ces verres, le fer est oxyd (Fe3+/Fetot = 65  85%) et a 
une coordinence moyenne proche de 5. Ces verres possdent des proprits intressantes 
comme de faibles tempratures de fusion (1100¡C), leur bonne capacit dÕincorporation 
(jusquÕ 40 pds%) de certains types de dchets peu solubles dans les borosilicates sans 
affecter de faon significative leur durabilit chimique et enfin, leur durabilit chimique et 
celle de leurs quivalents cristallins sont comparables, voire meilleures que celle de nombreux 
borosilicates. Ils ont donc t pressentis comme alternative  lÕutilisation des verres 
borosilicats dans le confinement des dchets mais la moins bonne connaissance des 
proprits des verres phosphats a fait que leur utilisation a t abandonne. 
La vitrification est aussi utilise pour stabiliser des dchets industriels riches en fer et en 
plomb. Lors de la vitrification, le fer ferrique joue le rle de formateur de rseau, contribuant 
ainsi  assurer lÕintgrit structurale de la matrice vitreuse. Aprs traitement thermique de ces 
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dchets vitrifis, on observe la formation de phases cristallines contenant du fer et du plomb. 
La formation dÕhmatite lors de cette dvitrification conduit  une dstabilisation de la 
matrice vitreuse (prive de ses formateurs) qui facilite ainsi le lessivage du plomb [Kehagias 
et al., 2006]. 
 
Proprits lectriques 
Dans les verres contenant du fer, la conduction lectrique se fait par sauts dÕlectrons 
entre les deux degrs dÕoxydation du fer [Mandal et Gosh, 1996 ; Mogus-Milankovic et al., 
2007]. Il est donc ncessaire que le fer ferrique et le fer ferreux se trouvent dans des sites 
adjacents pour que cette conduction lectronique ait lieu. Ë plus haute temprature, la 
conduction est de type ionique. 
 
Nuclation, cristallisation 
La concentration en Fe et son tat redox ont une influence importante sur la 
cristallisation des verres aluminosilicats [Sorensen et al., 2005]. Dans certains cas, la 
dvitrification est volontaire car elle permet dÕamliorer les proprits du verre (notamment 
mcaniques), mais dans dÕautres cas, elle entrane une dgradation des proprits, cÕest 
pourquoi il est  ncessaire de comprendre les mcanismes quÕelle met en jeu pour mieux la 
contrler. La prsence de Fe2+ provoque une cristallisation plus rapide et plus importante que 
celle de Fe3+ [Karamanov et al., 2000 ; Sorensen et al., 2005].Ceci est  mettre en relation 
avec le rle de modificateur associ  Fe2+ qui va pouvoir diffuser pour alimenter la 
cristallisation alors que le fer ferrique est moins mobile sÕil joue le rle de formateur de 
rseau. Selon Sorensen et al. cÕest le redox qui contrle les premiers stades de la cristallisation 
ainsi que la morphologie des cristaux forms. 
Lors de la cristallisation de verres contenant du fer, les cristaux produits contiennent 
gnralement du fer. Dans la plupart des cas on a cristallisation dÕhmatite (!-Fe2O3) ou de 
magntite Fe3O4 [Karamanov et al., 2000 ; Sorensen et al., 2005 ; Pinakidou et al., 2007 ; 
Woltz et Rssel, 2004 ; Kehagias et al., 2006], ce qui provoque lÕappauvrissement en fer du 
verre rsiduel et peut le fragiliser  cause du dpart des formateurs Fe3+ [Kehagias et al., 
2006]. 
 
RESUME: De nombreuses tudes ont t effectues pour comprendre le rle structural 
du fer. Certains auteurs attribuent  Fe2+ et Fe3+ en coordinence 4 le rle de formateur de 
rseau, dÕautres observent ces espces en coordinence 6 et leur attribuent alors un rle de 
modificateur ou de compensateur de charge. Dans les coordinences intermdiaires (mlanges 
de coordinences et/ou coordinence 5) on estime que le fer ne jouera pas le rle de formateur 
de rseau. LÕenvironnement local du fer, aux deux degrs dÕoxydation, reste donc sujet  
dbat. De plus, lÕorganisation  moyenne distance est encore mal comprise et a t le sujet de 
trs peu dÕtudes. Nous proposons donc de combiner diffrentes techniques comme la 
spectroscopie Mssbauer, la diffraction des neutrons couple  la substitution isotopique et  
des simulations structurales pour tenter de mieux comprendre lÕorganisation structurale autour 
du fer ferrique et ferreux et lÕeffet de la substitution du fer ferrique par Al3+ sur la structure  
la fois locale et  moyenne distance. 
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1.3 OUTILS POUR LÕETUDE STRUCTURALE 
 
De trs nombreuses techniques sont disponibles pour tudier la structure des verres. Ces 
diffrentes techniques vont permettre  leur utilisateur dÕavoir accs  diverses informations, 
comme la coordinence, les distances interatomiques, le type dÕoxygnes (par exemple 
pontants ou non-pontants) entourant les cations, la polymrisation du rseau (anneaux, 
espces Qn) , la distribution des cations et des anions dans la structureÉ  
La rsonance magntique nuclaire (RMN) ou les spectroscopies vibrationnelles 
(Infrarouge ou Raman) donneront par exemple accs  une information principalement locale 
mais nous avons aussi vu quÕelles taient sensibles  lÕorganisation  moyenne distance ( 
travers la dtermination des espces Qn notamment). DÕautres techniques, comme la 
diffraction des rayons X et des neutrons permettront de connatre directement les distances 
interatomiques et donc dÕavoir accs  lÕarrangement des atomes aussi bien  courte quÕ 
moyenne distance. La spectroscopie Mssbauer, tout comme la spectroscopie dÕabsorption 
des rayons X, nous permettra de sonder slectivement lÕlment qui nous intresse, ici le fer. 
On pourra dterminer son degr dÕoxydation et sa coordinence mais aussi ventuellement 
obtenir une information  moyenne distance avec la prsence de seconds voisins en EXAFS, 
dans les cas favorables, ou bien lÕlargissement des spectres Mssbauer qui pourrait tre le 
signe dÕinteractions magntiques entre atomes de fer dans la structure. 
 
1.3.1 DIFFRACTION DES NEUTRONS ET DES RAYONS X 
 
Les mthodes de diffraction de neutrons et de rayons X sondent la structure atomique 
des matriaux. Appliques aux cristaux, elles permettent la connaissance complte de la 
structure via les positions atomiques, le groupe dÕespace et les diffrents lments de 
symtrie. Appliques aux amorphes, elles donnent une vue globale de la structure moyenne  
toutes les chelles grce aux fonctions de corrlations, fonctions  une dimension refltant la 
structure tridimensionnelle du rseau. Ces techniques ont t utilises trs tt pour caractriser 
des systmes Ç simples È [Warren et al., 1936 ; Mozzi et Warren, 1969 ; Lorch, 1969]. Ces 
mthodes de diffraction viennent donc complter les mthodes spectroscopiques qui sont 
souvent limites  des dterminations de structure locale ou de proprits y tant lies 
(comme les proprits optiques ou la viscositÉ). Cependant, pour les matriaux 
multicomposants, le recouvrement des contributions des diffrentes distributions de paires est 
un handicap pour accder  une connaissance de la structure  moyenne distance ainsi quÕ 
lÕenvironnement dÕlments peu diffusants. 
La diffraction anomale des rayons X et la diffraction des neutrons avec substitution 
isotopique sont des mthodes chimiquement slectives, comme la spectroscopie dÕabsorption 
des rayons X, et elles permettent de sonder la structure sur de plus grandes distances et avec 
une plus grande prcision [Cormier et al., 1996]. La diffraction anomale des rayons X 
(Anomalous Wide Angles X-ray Scattering, AWAXS) repose sur la variation du facteur de 
diffusion atomique pour des nergies proches du seuil dÔabsorption de lÕlment considr. La 
mesure de la diffraction des rayons X par un mme verre  deux nergies diffrentes puis la 
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diffrence entre les spectres ainsi obtenus permet de limiter lÕinformation  lÕenvironnement 
autour de lÕlment considr. Une tude sur des verres de strontium silicats et 
aluminosilicats [Creux et al., 1995] a ainsi permis de montrer que le strontium avait un 
environnement et une distribution diffrents selon quÕil jouait le rle de compensateur de 
charge dans lÕaluminosilicate ou de modificateur dans le verre silicat. La diffraction des 
neutrons avec substitution isotopique (Neutron Scattering with Isotopic Substitution, NSIS) 
repose sur le contraste qui peut exister entre les longueurs de diffusion des neutrons de deux 
isotopes dÕun lment. Elle a permis de montrer que les cations modificateur avaient en ralit 
un environnement local bien dfini et quÕils nÕtaient pas rpartis de faon alatoire dans la 
matrice vitreuse [Cormier et al., 2001], rsultats en accord avec le modle de rseau alatoire 
modifi.  
 
1.3.2 SPECTROSCOPIE DÕABSORPTION DES RAYONS X 
 
Comme nous lÕavons dit prcdemment, la spectroscopie dÕabsorption des rayons X (X-
ray Absorption Spectroscopy, XAS) est une sonde locale de la structure autour de lÕlment 
absorbeur. Les deux rgions du seuil et aprs seuil nous permettront dÕavoir accs  deux 
types dÕinformation. Le seuil dÕabsorption, le XANES (X-ray Absorption Near Edge 
Structure) ainsi que les structures situes dans le pr-seuil (aussi appeles pr-pics) donnent 
une information sur le degr dÕoxydation et sur la gomtrie du site de lÕlment sond [Calas 
et al., 1987 ; Farges et al., 1996 ; Galoisy et al. 2001]. Quant  la coordinence et aux distances 
interatomiques entre lÕatome sond et ses premiers voisins, elles seront accessibles par 
EXAFS (Extended X-ray Absorption Fine Structure) [Greaves et al., 1981 ; Calas et Petiau, 
1983 ; Binsted et al., 1986]. Mais cette spectroscopie nÕapporte gnralement quÕune 
information  courte distance. Il est en effet trs dlicat dÕextraire des informations au-del de 
la premire sphre de coordinence. Cependant, contrairement  la diffusion des rayons X ou 
des neutrons, la XAS est trs sensible mme  de trs faibles concentrations en lment sond. 
On pourra donc tudier des chantillons trs dilus (jusquÕ des concentrations dÕatome 
absorbeur de lÕordre de quelques ppm), par exemple des chantillons naturels ou en faibles 
quantits. 
 
1.3.3 SIMULATIONS STRUCTURALES 
 
Malgr le dveloppement de toutes ces techniques exprimentales, notre reprsentation 
de la structure des verres dÕoxyde reste partielle. Ë lÕventail des techniques exprimentales 
sÕajoutent les possibilits de modlisation structurale par Dynamique Molculaire, par les 
mthodes Monte Carlo et Monte Carlo inverse (Reverse Monte Carlo, RMC) ou par la 
mthode Ç Empirical Potential Structure Refinement È (EPSR). Ces mthodes permettent de 
dvelopper des modles de structures, donnant ainsi la possibilit de mieux comprendre et 
dÕinterprter plus finement les donnes exprimentales.  
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La modlisation de la structure des matriaux par les mthodes de Dynamique 
Molculaire et par la mthode Monte Carlo est base sur la dfinition de potentiels 
interatomiques pour modliser les interactions entre atomes dans la structure. La dynamique 
molculaire permet de suivre, dans le temps et en fonction de la temprature, les mouvements 
dÕun ensemble dÕatomes interagissant au moyen dÕun potentiel donn. On obtient ainsi des 
informations sur la dynamique du liquide, sur le comportement lors de la transition vitreuse 
ou encore sur la structure. La mthode Monte Carlo consiste  trouver une configuration 
atomique qui minimise lÕnergie du systme, elle requiert donc, comme la dynamique 
molculaire, la connaissance des potentiels interatomiques pouvant dcrire les liaisons 
chimiques dans le systme considr. Dans ces deux mthodes, la dtermination des 
potentiels est difficile. La mthode Monte Carlo a t assez peu utilise mais a inspir la 
mthode Monte Carlo inverse.  
La mthode RMC ainsi que la mthode EPSR sont des mthodes dÕajustement des 
donnes exprimentales, dÕo leur caractre dit Ç inverse È. Elles consistent  dplacer 
alatoirement un grand nombre dÕatomes de manire  reproduire le plus fidlement possible 
les donnes exprimentales. Le paramtre commun aux deux mthodes rgissant le 
mouvement des atomes est donc la minimisation de la diffrence entre les grandeurs 
exprimentales et les grandeurs calcules. Dans la mthode RMC, les mouvements des 
atomes sont rgis par des contraintes de sphres semi dures pour prvenir une interpntration 
des atomes dans la structure. Dans la mthode EPSR, les mouvements des atomes sont 
contraints par un potentiel interatomique de rfrence (de type Lennard Jones-Coulomb pour 
reprsenter les rpulsions  courtes distances et les attractions  plus longue distance). Le 
programme EPSR va affiner, en plus des positions atomiques, ce potentiel interatomique 
initial au cours de la simulation en introduisant un potentiel empirique de faon  mieux 
reproduire les donnes exprimentales. Les deux mthodes permettent donc de proposer une 
structure tridimensionnelle cohrente avec lÕexprience (dans la limite des erreurs 
exprimentales) et qui rpond aux contraintes lmentaires de densit et de distances 
minimales entre les atomes. Dans la mthode EPSR, les interactions entre atomes sont 
dfinies de faon plus Ç douce È que dans RMC en raison du recours  la dfinition de 
potentiels interatomiques. EPSR fait des hypothses sur les distances de moindre approche via 
la dfinition du potentiel de rfrence, les contraintes de rpulsion  courte distance ne sont 
donc pas dures comme dans le cas de RMC.  
 
1.3.4 SPECTROSCOPIE MSSBAUER 
 
LÕeffet Mssbauer est lÕabsorption et lÕmission sans recul de rayonnement & par un 
noyau spcifique dans un solide. Cette spectroscopie permet dÕtudier lÕenvironnement 
atomique local autour de ce noyau. LÕisotope 57 du fer est un noyau trs tudi en 
spectroscopie Mssbauer pour de nombreuses raisons : 
- la demi-vie de son parent commun, le 57Co, est relativement longue (270 jours) 
- la largeur naturelle de la raie dÕmission des rayons & est faible (0,097 mm/s) 
- les fractions sans recul sont en gnral grandes  temprature ambiante 
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- la section efficace dÕabsorption est suffisamment grande pour obtenir des spectres mme 
pour des absorbeurs  faible concentration en fer 
- le fer est lÕlment de transition le plus abondant et son isotope actif en spectroscopie 
Mssbauer (le 57Fe) reprsente 2,17% du fer Ç naturel È 
Elle constitue une sonde de lÕorganisation  courte distance qui est sensible aux deux 
premires couches de coordination (au maximum), mais son extrme sensibilit en nergie 
permet de dtecter des modifications trs fines de lÕenvironnement atomique. Les paramtres 
hyperfins calculs dÕaprs les spectres Mssbauer vont nous permettre dÕavoir accs au rdox, 
aux coordinences moyennes,  la distorsion des sites et  certaines proprits magntiques. 
Aprs sa dcouverte [Mssbauer, 1958], lÕeffet Mssbauer sÕest trs rapidement impos pour 
tudier le rdox et la coordinence du fer aussi bien dans des minraux que dans des verres 
[Gosselin et al., 1967 ; Kurkjian, 1968]. Depuis, les outils de traitement des spectres se sont 
affins pour tenir compte de la distribution de sites dans les matriaux amorphes [Levitz et al., 
1980 ; Alberto et al., 1996 ; Lagarec et Rancourt, 1997]. AujourdÕhui la spectroscopie 
Mssbauer de 57Fe est devenue incontournable pour lÕtude du fer aussi bien dans les 
minraux que dans les matriaux amorphes. Elle a permis, entre autres, de mettre en vidence 
des coordinences particulires, comme la coordinence 5 pour le fer ferreux dans des tectites 
[Rossano et al., 1999]. Elle permet aussi de suivre lÕvolution de lÕenvironnement des deux 
degrs dÕoxydation de Fe en fonction de la composition ou de la pression sur des verres 
densifis permanents [Mysen et Virgo, 1978 ; Mysen, 2006]. De plus lÕutilisation dÕune 
source ponctuelle (milliprobe) permet de suivre les variations de lÕenvironnement local autour 
du fer  haute pression in situ [McCammon, 1994]. Mais  notre connaissance de telles tudes 
in situ nÕont pas encore t menes sur des verres.  
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CHAPITRE 2 : ECHANTILLONS ETUDIES, SYNTHESE ET 
CARACTERISATION 
 
 
 
Nous avons choisi de travailler le long du joint NaAlSi2O6-NaFeSi2O6. En effet, la 
premire composition est connue comme exemple de verre silicat  charpente 
tridimensionnelle, drive de la structure de la silice. En tudiant ce joint, notre but est de 
comparer les rles structuraux de Fe3+ et Al3+. Le fer ferrique va-t-il se comporter en 
formateur de rseau comme Al3+ et renforcer le rseau silicat ou bien va-t-il jouer le rle de 
modificateur et entraner une dpolymrisation du rseau silicat ?  
LÕtude structurale de ces verres nous permettra dÕavoir accs  la coordinence prcise 
du fer, et notamment du fer ferrique, et  la rpartition des cations Fe3+ et Al3+. Nous pourrons 
ainsi comparer les comportements structuraux de Fe3+ et de Al3+ et relier ces observations  
des proprits structurales, comme la viscosit par exemple. 
Les compositions ont t choisies dans le domaine subalumineux de faon  : 
- Stabiliser le fer sous sa forme Fe3+  
- DÕun point de vue structural,  stabiliser lÕaluminium, et ventuellement Fe3+, dans 
une position de formateur de rseau. 
 
2.1 SYNTHESE 
 
Sept verres ont t synthtiss entre les deux ples NaAlSi2O6 et NaFeSi2O6. Tous ces 
verres ont t synthtiss rigoureusement dans les mmes conditions afin de sÕaffranchir de 
lÕinfluence des conditions de synthse (temprature ou temps dÕquilibrage entre autres) sur le 
rapport rdox et sur la structure des verres. La pese, la dcarbonatation, les cycles de 
broyage-fusion et pour terminer la trempe ont donc t faits selon le mme protocole pour 
tous les chantillons. 
Les verres ont t prpars  partir de poudres commerciales dÕoxydes SiO2, Fe2O3, 
Al2O3 et Na2CO3. Les oxydes de silice, de fer et dÕaluminium ont tout dÕabord t schs  
1000 ¡C et le carbonate de sodium  300¡C afin de ne pas fausser la stoechiomtrie des 
compositions. Mme sÕils sont peu hygroscopiques, ces oxydes et carbonates Ç schs È ont 
ensuite t conservs dans un dessiccateur pour viter toute absorption dÕeau. De lÕoxyde de 
fer enrichi en 57Fe  95,86% (tableau 2.1.) a t utilis pour le verre not NFS-57 (de 
composition NaFeSi2O6) qui a t utilis pour lÕexprience de substitution isotopique en 
diffraction des neutrons. 
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isotope Abondance (%) 
54Fe 0,02 
56Fe 3,34 
57Fe 95,86 
58Fe 0,78 
Tableau 2.1. Composition isotopique en fer de lÕoxyde Fe2O3 enrichi 
en 57Fe. 
 
Pour les expriences de diffraction de neutrons 5 g de verre environs sont ncessaires, 
nous avons synthtis environs 7g de chaque verre. On a pes les quantits requises dÕoxydes 
pour respecter la bonne stoechiomtrie. Les poudres ont ensuite t broyes et mlanges sous 
thanol dans un mortier en agate. Le mlange a ensuite t vers dans le creuset en platine 
dans lequel on fait la fusion par la suite. Aprs vaporation de lÕthanol dans une tuve  
70¡C, le mlange dÕoxydes  t mis  dcarbonater pendant une nuit  750¡C. Une pese 
avant et aprs chauffage nous a permis de vrifier que la dcarbonatation tait acheve. 
 
Le mlange a ensuite t port  1100¡C, deux heures plus tard la temprature a t 
augmente  1300¡C pendant deux heures et enfin  1450¡C pendant une demi-heure. Nous 
avons procd par paliers pour viter que le mlange ne mousse trop dans le creuset et 
dborde et pour atteindre un quilibre rdox du fer. De plus nous nÕavons laiss les mlanges 
 1450¡C quÕune demi-heure pour viter lÕvaporation du sodium qui est plus volatile, 
cependant la monte  cette temprature tait ncessaire pour sÕassurer dÕune bonne fusion du 
mlange. 
Les liquides silicats ont ensuite t tremps en plongeant rapidement le fond du creuset 
de platine dans lÕeau froide. Le verre obtenu est ensuite broy une nouvelle fois sous thanol, 
puis refondu. Ces verres ont une trs grande viscosit, pour sÕassurer dÕune bonne 
homognit chimique il a donc t ncessaire de faire trois cycles broyage-fusion. 
Ë lÕissue de ces trois cycles, et mme sÕils ne sont pas trs hygroscopiques, les verres ont 
t conservs dans un dessiccateur jusquÕ lÕexprience de diffraction des neutrons pour viter 
toute prsence dÕhydrogne qui pourrait fortement perturber les spectres de diffraction de 
neutrons, cet lment tant trs absorbant. 
 
Tous les verres contenant du fer sont noirs (en ralit marron trs fonc) et exempts de 
bulles. Celui ne contenant que de lÕaluminium, NaAlSi2O6, est incolore et encore plus 
visqueux que les autres, il prsente de nombreuses bulles que nous nÕavons pas pu liminer 
mme en augmentant la temprature de fusion  1600¡C lors du dernier palier.  
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2.2 CARACTERISATION  
2.2.1 DENSITE 
 
La densit des chantillons a t dtermine grce  la mthode dÕArchimde en 
utilisant le tolune comme solvant de rfrence (figure 2.2.1). Brivement, la densit de 
lÕchantillon est calcule  partir de la masse de lÕchantillon dans lÕair et dans le tolune et 
de la temprature du bain. 
 
  
Figure 2.2.1. Variation de la densit en fonction de la composition 
des verres. A gauche, densit massique en g/cm3,  droite, densit 
atomique en g/3. 
 
La densit (en g/cm3) augmente avec la teneur en fer. En effet, les rayons ioniques de 
Al3+ et de Fe3+ sont comparables (0,51  et 0,64  respectivement) et Fe est presque deux 
fois plus lourd que Al (MAl = 26,98 g/mol et MFe = 55,85 g/mol). Lors de la substitution de 
Al3+ par Fe3+, le rseau ne sera donc que peu dilat pour une masse plus grande, ce qui 
explique le fait que la densit augmente.  
Cependant on remarque quÕaprs une brusque augmentation lors des deux premiers 
ajouts de Fe, la densit atomique se stabilise autour de 0.072 at/3. On a donc une compaction 
du rseau lors des deux premiers ajouts de Fe, le nombre dÕatomes par unit de volume 
augmente puis se stabilise lorsquÕon continue la substitution fer-aluminium. 
 
2.2.2 COMPOSITION CHIMIQUE : MICROSONDE ELECTRONIQUE 
 
Les compositions relles ont t analyses  lÕaide de la microsonde SX100 du service 
Camparis (Jussieu, M. Fialin) (tableau 2.2.2.a). Les compositions thoriques sont donnes 
dans le tableau 2.2.2.b. Les chantillons ont tout dÕabord t enrobs dans une bague de 
rsine polymre puis polis afin de donner aux chantillons un bon tat de surface. Les bagues 
sont ensuite mtallises par un dpt de graphite pour les rendre conductrices et viter toute 
accumulation de charge  la surface lors de lÕanalyse. 
Les analyses chimiques ncessitent dans un premier temps une calibration ralise  
lÕaide de standards. La composition de chaque chantillon est moyenne sur une dizaine de 
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points analyss. Ceci permet en particulier de vrifier lÕhomognit des chantillons. De 
plus, il est important de porter une attention particulire au choix des zones analyses : il faut 
les choisir sans bulles, sans rayures, sans dfauts de surfaceÉ  Il faut aussi utiliser des 
conditions de faisceau Ç douces È : I = 30 nA, U = 15kV, ! = 30 µm. En effet, les alcalins 
peuvent migrer sous le faisceau lors de lÕanalyse et diminuer la prcision des mesures. 
 
 
Echantillon 
Si 
(at%) 
Fe 
(at%) 
Al 
(at%) 
Na 
(at%) 
O 
(at%) 
Densit 
(g/cm3) 
Densit 
(at/3) 
NAS 19,77 0, 00 10,17 10,18 59,88 2,312±0,020 0,0689 
NFA 03.13 19,89 2,08 8,09 9,94 60,00 2,458±0,022 0,0711 
NFA 06.10 19,72 4,07 6,10 10,28 59,83 2,553±0,003 0,0718 
NFA 08.08 19,90 5,04 5,04 10,06 59,96 2,586±0,009 0,0718 
NFA 10.06 19,84 6,03 4,07 10,15 59,91 2,624±0,003 0,0719 
NFA 13.03 19,82 8,16 2,00 10,10 59,92 2,706±0,006 0,0721 
NFS-nat 20,40 10,34 0,00 9,66 59,57 2,788±0,004 0,0721 
NFS-57 19,72 10,04 0,00 10,46 59,76 2,818±0,002 0,0730 
Tableau 2.2.2.a. Compositions atomiques dtermines par 
microsonde lectronique et normaliss  100% et densits massiques 
et atomiques mesures par la mthode dÕArchimde. 
 
 
Echantillon Composition nominale 
Si 
(at%) 
Fe 
(at%) 
Al 
(at%) 
Na 
(at%) 
O 
(at%) 
NAS NaAlSi2O6 20 0 10 10 60 
NFA 03.13 NaFe0,2Al0,8Si2O6 20 2 8 10 60 
NFA 06.10 NaFe0,4Al0,6Si2O6 20 4 6 10 60 
NFA 08.08 NaFe0,5Al0,5Si2O6 20 5 5 10 60 
NFA 10.06 NaFe0,6Al0,4Si2O6 20 6 4 10 60 
NFA 13.03 NaFe0,8Al0,2Si2O6 20 8 2 10 60 
NFS-nat NaFeSi2O6 20 10 0 10 60 
NFS-57 NaFeSi2O6 20 10 0 10 60 
Tableau 2.2.2.b. Compositions atomiques thoriques. 
 
Tous les verres synthtiss ont une composition trs proche de la composition nominale 
et nous avons pu vrifier la bonne homognit de nos verres. On remarque aussi que 
lÕvaporation des alcalins Na lors de la fusion est ngligeable voir nulle, on retrouve ~10 at%, 
qui est la teneur nominale en Na. Ceci nous permet aussi de vrifier que la migration des Na 
sous le faisceau tait limite lors des mesures. 
 
Remarque : Pour simplifier lÕcriture, les aluminosilicates seront dsigns par la suite de la 
faon suivante : N signifie Na2O, F signifie Fe2O3, A signifie Al2O3 et S signifie 
SiO2. Tous les verres contiennent 66,6 mol% dÕoxyde SiO2. Les nombres indiqus 
dans les noms des chantillons se rapportent au pourcentage molaire en oxydes 
Fe2O3 et Al2O3. 
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Exemple : 
 
 
2.2.3 VERIFICATION DE LA NON-CRISTALLINITE 
 
LÕtat amorphe des chantillons a tout dÕabord t vrifi par diffraction des rayons X. 
Les spectres ont t enregistrs de 2,4¡  60¡ par pas de 0,2¡. Aucun pic de diffraction nÕest 
visible, ce qui confirme le caractre vitreux de la plus grande partie du matriau. 
  
De plus, lÕobservation des chantillons, sous forme de poudres mouilles par du nujol 
pour plus de brillance, au microscope en lumire polarise montre une matrice homogne sans 
mettre en vidence la prsence de cristallites. Les chantillons observs sont optiquement 
homognes. 
 
Nous avons enfin procd  des observations par microscopie lectronique en 
transmission (MET)  lÕIMPMC. Aucune htrognit ni cristallisation nÕa t mise en 
vidence  lÕchelle du MET. La figure 2.2.3. prsente une image du verre NFS-nat. Le verre 
est parfaitement homogne et nous avons pu montrer par des analyses EDS (Energy 
Dispersive Spectroscopy) que le contraste rsiduel provenait dÕune contamination survenue 
lors de la prparation de lÕchantillon. 
 
 
Figure 2.2.3. Image MET dÕun fragment du verre NFS-nat 
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Remarque : nous avions fait un essai de synthse dÕun verre NaFeSi2O6 rduit en creuset de 
graphite. La trempe a t faite par coulage du liquide silicat sur une plaque de 
cuivre. Mais la visualisation de cet chantillon au microscope en lumire polarise 
a rvl la prsence de trs nombreuses cristallites. Cet chantillon nÕa donc plus 
t tudi par la suite. 
 
La diffraction des neutrons : une sonde structurale 
 
 - 47 - 
CHAPITRE 3 : LA DIFFRACTION DES NEUTRONS : UNE 
SONDE STRUCTURALE 
 
 
Dans ce chapitre, nous dcrirons la diffraction des neutrons applique au cas de 
matriaux amorphes. Nous expliquerons ensuite les corrections faites aux donnes 
exprimentales et prsenterons le principe des simulations structurales utilises dans ce 
travail. Enfin, nous terminerons par la description des expriences ralises sur la ligne 7c2 au 
LLB et sur la ligne SANDALS  ISIS. 
 
3.1 LA DIFFRACTION DES NEUTRONS, LE FORMALISME UTILISE 
 
Le neutron est une particule neutre de spin ! qui interagit avec le noyau dÕun atome et 
avec son moment magntique lorsquÕil existe.  
Le neutron interagit avec le noyau des atomes et fournit ainsi une information 
complmentaire de celle donne par les rayons X qui sont sensibles, quant  eux, au nuage 
lectronique de lÕatome. LÕamplitude de lÕinteraction nuclaire dpend de la longueur de 
diffusion cohrente bcoh (ou longueur de Fermi) qui varie de manire non systmatique dÕun 
atome  lÕautre ou dÕun isotope  lÕautre (figure 3.1). Cette grande variation de bcoh a permis 
de mettre au point des techniques de contraste, comme la substitution isotopique, capables de 
fournir une information plus pointue sur lÕenvironnement dÕun lment donn dans des 
solides ou des liquides. Elle assure galement un moyen de distinguer deux lments proches 
dans le tableau priodique (comme Fe et Mn par exemple). 
 
 
Figure 3.1. Variation de la longueur de diffusion cohrente bcoh (en 
10-12cm =10 fm) en fonction du numro atomique Z des lments.  
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La forte interaction entre le spin !  du neutron et le moment magntique port par un 
atome permet dÕtudier lÕordre magntique pouvant sÕtablir par exemple  basse temprature 
ou la rpartition des atomes portant un moment magntique par des techniques de contraste 
[Cole et al., 2006]. 
Pour terminer, les neutrons interagissent faiblement avec la matire et subissent une 
absorption rduite, ce qui fait du neutron une sonde de volume de la matire, non destructrice. 
Cette faible interaction a un inconvnient : on aura besoin de gros volumes dÕchantillon, de 
lÕordre de quelques cm3. Cependant, elle a permis le dveloppement rcent de lÕutilisation des 
hautes pressions ou des hautes tempratures directement sur les lignes de diffraction de 
neutrons. Par exemple les presses gros volume comme les presses Paris-Edinbourg ont pu tre 
adaptes  la diffraction de neutrons [Klotz et al., 2005]. 
 
Nous allons tout dÕabord prsenter rapidement les deux types de sources utilises dans 
ce travail. Une description plus dtaille des sources ainsi que des instruments utiliss pourra 
tre trouve dans Cormier (1997) ou dans Majrus (2003). Puis nous introduirons la section 
efficace diffrentielle de la diffusion lastique et nous dfinirons les grandeurs et les notations 
utilises dans le cas de la diffraction par les verres. Une description plus dtaille de la 
diffraction des neutrons pourra tre trouve dans Fisher et al. (2006), Barnes et al. (2003), 
Chieux (1978) ainsi que dans Keen (2001) pour les notations. 
 
3.1.1 DIFFERENTS TYPES DE SOURCES 
 
Deux ractions sont utilises en pratique pour produire des neutrons : la fission et la 
spallation. 
La fission est la raction qui se produit dans un racteur  flux continu. Un neutron 
thermique frappe un noyau de 235U. Ce noyau devient trs excit et se scinde en plusieurs 
fragments avec mission dÕun nombre variable de neutrons : entre 2 et 5 (figure 3.1.1.a). 
LÕnergie moyenne de ces neutrons est de 2 MeV . 
 
 
Figure 3.1.1.a. Raction de fission [Schweizer, 2003] 
 
Dans une source par spallation, un proton de haute nergie, issu dÕun acclrateur, 
frappe une cible compose dÕatomes lourds (U, W, HgÉ) (figure 3.1.1.b). Ces noyaux lourds 
jectent alors un certain nombre de particules dont une vingtaine de neutrons ayant une 
nergie de quelques MeV. Les jets de protons sur la cible peuvent tre pulss ou continus. 
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Figure 3.1.1.b. Raction de fission [Schweizer, 2003] 
 
Pour sonder aussi bien la structure que la dynamique des matriaux, il est ncessaire 
dÕavoir des neutrons de longueur dÕonde de lÕordre de lÕangstrm. tant donn leur masse (m 
= 1,675.1-27 kg) cela correspond  des nergies de lÕordre du meV ( E =
h
2
2m"2
 o h est la 
constante de Planck et ! est la longueur dÕonde). Il est donc ncessaire de Ç ralentir È ces 
neutrons. Cette perte dÕnergie se fait par collision avec les noyaux dÕun modrateur.  
Les neutrons dits froids sont des neutrons de basse nergie (< 10 meV), ils sont en 
quilibre thermique avec un modrateur  trs basse temprature comme lÕhydrogne liquide 
 20 K par exemple. Les neutrons thermiques (dÕnergie ~25 meV) sont en quilibre avec de 
lÕeau  temprature ambiante. Enfin, des neutrons en quilibre thermique avec un bloc de 
graphite chauff  2000¡C (source chaude) sont des neutrons chauds (dÕnergie > 100 meV).  
Ë la sortie du modrateur les neutrons sont conduits jusquÕaux diffrentes expriences 
par des guides dÕondes. 
En raison de faibles flux, compars aux sources de rayons X, les temps dÕacquisition 
des donnes pour une exprience de diffraction de neutrons sont longs. 
 
3.1.2 LA DIFFRACTION DES NEUTRONS 
3.1.2.1 Section efficace et facteur de structure dans le cas dÕun systme 
monoatomique. 
 
Dans tout cette partie nous nous plaons dans le cas de systmes ne possdant quÕune 
seule espce atomique. 
 
La loi de diffusion de Van Hove donne la probabilit quÕun neutron diffus avec un 
moment de transfert   h
r 
q  change une nergie   h"  avec le systme. Ici nous allons nous placer 
dans lÕapproximation statique, cÕest--dire que nous allons supposer que la diffusion est 
lastique et donc que les atomes sont fixes. Cette approximation revient donc  ngliger le 
transfert dÕnergie   h"  devant lÕnergie des neutrons incidents. La diffraction donnant ainsi 
une image quasi instantane de la structure (dans un volume de cohrence). La loi de Van 
Hove et les implications de lÕapproximation statique sont donnes en annexe A dans Majrus 
(2003). 
On utilise alors la section efficace diffrentielle de diffusion lastique 
d"
d#
, o "  est la 
section efficace de diffusion et " est lÕangle solide, qui est la grandeur mesure lors dÕune 
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exprience de diffraction de neutrons et qui ne dpend que du vecteur de diffusion Q. Elle 
sÕcrit de la faon suivante : 
 
d"
d#
= bie
iQ.ri
i
N
$
2
= bib j
*
e
iQ.rij
i, j
N
$  (1) 
 
o b
i
 est la longueur de diffusion de lÕatome i, exprime en fm et signifiant quÕil y a 
diffusion du neutron si celui-ci entre dans la sphre de rayon b
i
 centre sur le noyau i. N et r
i
 
sont le nombre total dÕatomes du systme et les positions de chaque atome i, respectivement. 
LÕquation (1) dit simplement que lÕatome diffuseur au site i met des ondes sphriques 
dÕamplitude bi  qui interfrent avec celles provenant des autres sites. 
Le vecteur rij = ri " rj  reprsente la position relative des sites atomiques i  et j , et le 
vecteur Q =Qsortie "Qincident  est le moment de transfert, ou vecteur de diffusion. Pour un 
chantillon amorphe, la diffraction est isotrope (Debye-Scherrer) et on peut crire : 
 
Q = Q =
4"
#
sin$  (2) 
 
o "  la longueur dÕonde du faisceau incident et 2"  est lÕangle de diffusion tel que :  
 
 
Les brackets  reprsentent une moyenne dÕensemble sur la distribution de longueurs 
de diffusion prsente par chaque espce atomique : bien quÕun chantillon monoatomique ne 
prsente quÕun seul nombre atomique, il peut y avoir une distribution des longueurs de 
diffusion pour les neutrons. En effet, tous les atomes dÕun mme lment ne diffusent pas les 
neutrons avec la mme longueur de diffusion. Cette distribution de longueurs de diffusion a 
deux origines possibles : les diffrents isotopes dÕun mme lment ont chacun leur propre 
longueur de diffusion et dÕautre part, dans le cas dÕisotopes avec un spin nuclaire on a deux 
possibilits b+  ou b"  dans lÕinteraction. En diffraction des rayons X, cette moyenne nÕaurait 
pas de sens car la longueur de diffusion est seulement lie au numro atomique Z et pas au 
nombre de masses A ni  lÕtat de spin de lÕatome. 
 
Cette variabilit de b dÕun atome  lÕautre du mme lment est donc unique aux 
neutrons. Elle a pour consquence le fait que la section efficace contient une partie cohrente 
et une partie incohrente. Si on suppose que les longueurs de diffusion et les positions des 
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atomes dans lÕchantillon ne sont pas corrles, on peut sparer lÕquation (1) en deux 
facteurs :  
d"
d#
= bib j
*
e
iQ.rij
i, j
N
$  (3) 
 
Nous allons supposer que les b sont rels (on abandonne donc la notation *) car en 
diffraction des neutrons les rsonances dÕabsorption sont rares et donc la partie imaginaire des 
longueurs de diffusion est trs petite. 
On peut ensuite considrer deux cas i = j et i " j : 
 
bib j = bibi = b
2  si i = j (mme site) 
bib j = bi b j = b
2
 si i " j (sites diffrents) 
  
Et donc la section efficace diffrentielle devient : 
 
d"
d#
= bib j e
iQ.rij
i, j
i$ j
N
% + bibi e iQ.rii
i
N
%  (4) 
d"
d#
= b
2
e
iQ.rij
i, j$ i
N
% + b2
i
N
%  (5) 
d"
d#
= b
2
e
iQ.rij
i, j
N
$ + b2 % b
2( )
i
N
$  (6) 
d"
d#
= b
2
e
iQ.rij
i, j
N
$ + N b2 % b
2( ) (7) 
 
Le premier terme, en b
2
, est une somme sur toutes les paires ij (i " j et i = j) : cÕest la 
partie cohrente de la longueur de diffusion, qui reprsente lÕinteraction entre atomes dans les 
paires. On crit : 
b = b
coh
 
Le deuxime terme, en b2 " b
2( ) , est une somme sur i : il reprsente les corrlations 
entre les positions dÕun mme noyau  diffrents temps, cÕest la partie incohrente. On crit : 
b
2
" b
2
= b
incoh
 
La longueur de diffusion cohrente est donc la moyenne de la distribution des longueurs 
de diffusion dans lÕchantillon et la longueur de diffusion incohrente est la variance de cette 
distribution.  
Compte tenu de la nature ponctuelle de lÕinteraction neutron-noyau, les longueurs de 
diffusion sont constantes, contrairement au facteur de forme atomique f dans le cas des rayons 
X qui joue le rle analogue, mais dcrot avec lÕangle de diffusion   
r 
Q . Cette proprit permet 
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dÕavoir une information structurale  grand vecteur de diffusion et donc dÕobtenir une bonne 
rsolution spatiale.  
 
Dans une exprience, lÕintensit   I(
r 
Q )  de neutrons diffracts, cÕest--dire, le nombre de 
coups mesurs, est relie  la section efficace diffrentielle de diffusion, au flux du faisceau 
incident et  lÕangle solide. Ces relations sont dtailles dans le paragraphe traitant des 
corrections des donnes de diffraction. 
 
On dfinit le facteur de structure statique par : 
S Q( ) =
def 1
N
e
iQ.rij
i, j
N
"  (8) 
 
qui est donc une grandeur sans dimension et qui traduit lÕintervention de la structure 
atomique sur la section efficace diffrentielle de diffusion. 
 
Dans le cas dÕun chantillon isotrope, liquide ou solide amorphe par exemple, seules les 
normes des vecteurs rij  et Q comptent et plus leurs directions. Le facteur de structure 
isotrope est donn par la relation de Debye : 
S Q( ) =1+
1
N
sin qrij( )
qriji, j
N
"  (9) 
 
Le facteur de structure isotrope est donc simplement une somme de sinusodes amorties 
de priode 
2"
rij
 o rij  correspond aux distances interatomiques rencontres dans le matriau.  
 Si on fait lÕhypothse que, pour un systme monoatomique, les positions des noyaux 
(facteur de structure) ne sont pas corrles aux longueurs de diffusion (les mmes pour tous 
au terme incohrent prs), on peut crire que : 
 
1
N
d"
d#
(Q)
$ 
% & 
' 
( ) 
=
1
N
d"
d#
(Q)
$ 
% & 
' 
( ) 
coh
+
1
N
d"
d#
(Q)
$ 
% & 
' 
( ) 
incoh
 (10) 
1
N
d"
d#
(Q)
$ 
% & 
' 
( ) 
= b
2
S(Q) + (b
2 * b
2
)  (11) 
1
N
d"
d#
(Q)
$ 
% & 
' 
( ) 
= bcoh
2
S(Q) + bincoh
2  (12) 
 
LÕquation (12) montre que la relation entre la section efficace diffrentielle de 
diffusion et le facteur de structure est simple. 
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De plus, comme les b sont indpendants des vecteurs Q, on peut donc calculer la 
section efficace de diffusion des neutrons par intgration directe de : 
 
S
=
d
d4$
% d# = 4$Nb2  (13) 
 
On peut aussi sparer la section efficace en deux termes cohrents et incohrents :  
"
S
="
coh
+"
incoh
 
Avec :      
"
coh
= 4#Nb
2
= 4#Nb
coh
2  La section efficace cohrente  
incoh
= 4#N b2 $ b
2
( ) = 4#Nbincoh2  La section efficace incohrente  
 
On peut aussi dcomposer la section efficace diffrentielle par atome dÕune autre faon : 
en une contribution relative aux paires dÕatomes diffrents (contribution Ç distincte È, i " j), et 
une contribution relative aux atomes isols (Ç auto È-contribution, i =j). Ceci conduit  dfinir 
la fonction dÕinterfrence F(Q), relative aux sites atomiques diffrents : 
 
1
N
d"
d#
(Q)
$ 
% & 
' 
( ) 
=
1
N
d"
d#
(Q)
$ 
% & 
' 
( ) 
distinct
+
1
N
d"
d#
(Q)
$ 
% & 
' 
( ) 
self
 (14) 
1
N
d"
d#
(Q)
$ 
% & 
' 
( ) 
=
b
2
N
e
iQ.rij
i, j* i
N
+ + b2  (15) 
1
N
d"
d#
(Q)
$ 
% & 
' 
( ) 
= b
2
F(Q) + b
2  (16) 
 
Et la fonction dÕinterfrence F(Q) est donc dfinie par : 
 
F(Q) =
def 1
N
e
iQ.rij
i, j" i
N
# = S(Q) $1 (17) 
 
La limite en zro du facteur de structure est relie aux fluctuations de densit  grandes 
distances, cÕest--dire  la compressibilit isothermique "
T
. Et on a : 
F(Q"#) = 0
S(Q"#) =1
 
De plus, S(Q) " 0 par conte F(Q) peut tre ngative. 
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Figure 3.1.2.1. Exemple de section efficace diffrentielle de diffusion 
dÕun liquide ou dÕun verre. On peut voir sa dcomposition en termes 
de diffusion cohrente (b
2
S(Q) ) et de diffusion incohrente (b2 " b
2
)  
(quations (11) et (12)) ou bien sa dcomposition en termes 
dÕautodiffusion b
2
F(Q)et de diffusion distincte b2  (quation (16)). 
 
3.1.2.2 Fonction de corrlation de paires dans le cas dÕun systme 
monoatomique 
 
Dans lÕespace rel, la structure de lÕchantillon est dcrite par sa fonction de distribution 
de paires g(r) qui est proportionnelle  la probabilit de trouver un atome  une position 
relative   
r 
r  par rapport  un atome de rfrence  lÕorigine. 
Le facteur de structure S(Q)  et la fonction de distribution de paires g(r) sont relis par 
Transforme de Fourier : 
 
S(Q) "1= #
0
g(r) "1[ ]$ e iQ.rdr  (18) 
g(r) "1=
1
#
0
2$( )
3
S(Q) "1[ ]% e"iQ.rdQ  (19) 
 
O "0 est la densit atomique moyenne du systme (en at/
3). 
 
Dans le cas dÕun matriau isotrope, et si on prend comme lments de volume 
dÕintgration 4"Q2dQ et 4"r2dr, on a : 
 
S(Q) "1= 4#$0 r
2
g(r) "1[ ]
0
%
&
sin(Qr)
Qr
dr  (20) 
g(r) "1 
1
#02$
2
Q
2
S(Q) "1]
sin(Qr)
Qr
dQ
0
%
&  (21) 
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En crivant Ç g(r) "1 È dans lÕintgrale, on nglige le terme "0
sin(Qr)
Qr
4#r2dr$  qui 
correspond  la diffusion aux trs petits angles dÕun chantillon homogne infiniment grand. 
Ce terme nÕest pas mesur dans lÕexprience conventionnelle de diffraction. 
La pente de g(r) pour r" 0 est nulle et on a g(r #) =1. 
 
On peut aussi dfinir la fonction de corrlation de paires G(r) , aussi appele fonction 
de densit de paires D(r)  telles que :  
 
D(r) =G(r) = 4"r#
0
g(r) $1[ ]  (22) 
 
La pente de D(r) (ou G(r)) en r" 0 est donc gale  4#$
0
 et D(r"#) = 0. 
 
En combinant les expressions (20) et (22) on obtient :    
 
QF(Q) = D(r)sin(Qr)dr
0
"
#  (23) 
 
La fonction dÕinterfrence F(Q) et la fonction de corrlation de paires sont donc des 
Transformes de Fourier trs simples lÕune de lÕautre. 
 
On peut aussi dfinir la fonction de distribution radiale RDF(r) : 
 
RDF(r) = 4"r2#
0
g(r)  (24) 
 
3.1.2.3 Le cas des systmes polyatomiques 
 
Pour crire les quations (10)  (12) on avait suppos que pour un systme 
monoatomique il nÕy avait pas corrlation entre les longueurs de diffusion atomiques et les 
positions des atomes, ce qui nous avait permis dÕextraire un facteur b
2
 et le facteur de 
structure S(Q).  
Dans le cas dÕun systme polyatomique, chaque espce atomique a une longueur de 
diffusion diffrente, de plus chaque espce a des proprits chimiques diffrentes ; on ne peut 
donc plus chapper  une corrlation entre les longueurs de diffusion et les positions des 
atomes. On ne peut donc plus extraire le facteur de structure S(Q) aussi simplement que dans 
le cas monoatomique. 
 
Pour n espces atomiques diffrentes (prsentant n nombres atomiques Z diffrents), on 
gnralise lÕquation (16) dans le formalisme de Faber-Ziman [Faber et Ziman, 1964] par : 
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1
N
d"
d#
 FT (Q)+ c$b$
2
$
n
%  (25) 
 
o lÕindice "  reprsente les espces atomiques et c"  est la concentration de lÕespce 
atomique " .  On a : c
"
=1
"
n
# . 
On a ainsi introduit la fonction dÕinterfrence totale entre tous les atomes F
T
(Q)  qui est 
la somme des fonctions dÕinterfrence partielles A"# (Q)  pondres par les concentrations et 
les longueurs de diffusion des espces "  et "  : 
 
FT (Q) = c"c# b"b#A"# (Q)
" ,#
n
$  (26) 
 
On remarque donc que F
T
(Q)  a les mmes dimensions que la section efficace 
(barns/str) alors que les A"# (Q)  sont sans dimensions, tout comme F(Q)  et S(Q)  dans le cas 
monoatomique. 
Et on a : A"# (Q$%) = 0 , mme pour " = # , et donc FT (Q"#) = 0  
 
Remarque : dans lÕquation (25), b"  est la moyenne des longueurs de diffusion (dispersion 
des longueurs de diffusion due aux diffrents isotopes et aux diffrents spins 
nuclaires pour un mme lment) pour une mme espce atomique # ou $. 
 
Les facteurs de structure partiels S"# (Q) sont dfinis par : 
         S"# (Q) = A"# (Q) +1 (27) 
 
Les S"# (Q) ne dpendent que de la distribution des atomes "  autour des atomes "  (et 
viceÐversa) et dÕaprs lÕquation (9) qui peut tre tendue au cas polyatomique, on a : 
S"# (Q) = S#" (Q) . 
De plus, S"# (Q$%) =1, comme pour le cas monoatomique. 
 
Les S"# (Q) sont relis aux fonctions de distribution de paires partielles g"# (r) par 
Transforme de Fourier : 
 
S"# (Q) $1= 4%&0 r
2
g"# (r) $1[ ]0
'
(
sin(Qr)
Qr
dr  (28) 
g"# (r) $1
1
2% 2&0
Q
2
S"# (Q) $1]
sin(Qr)
Qr
dQ
0
'
(  (29) 
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O "0 est toujours la densit atomique moyenne de lÕchantillon (en at/
3). Les g"# (r) 
traduisent la probabilit de trouver un atome !  une distance r dÕun atome " se trouvant  
lÕorigine.  
 
On dfinit le facteur de structure total S
T
(Q)  tel que : 
 
ST (Q) = c"c# b"b#S"# (Q)
" ,#
n
$ = FT (Q) + c"c# b"b#
" ,#
n
$  (30) 
Et donc pour Q"# , S
T
(Q)  converge vers c"c b"b
",
n
$ = c"b"
"
n
$
2
= b
2
. 
Remarque : On peut dfinir le facteur de structure total normalis S(Q) =
ST (Q)
b
2
 qui tend 
vers 1 quand Q tend vers lÕinfini. 
 
Si on pose  b2 = c"
"
n
# b"2 =
$
S
4%
 , alors lÕquation (25) devient : 
1
N
d"
d#
= FT (Q) b
2 = ST (Q) b
2
$ b
2
( ) (31) 
 
On voit ici que la contribution incohrente est toujours la variance totale de la 
distribution de b. Ces relations nous permettront de calculer le facteur de structure ou la 
fonction dÕinterfrence  partir de la section efficace diffrentielle mesure dans lÕexprience 
et corrige (paragraphe 3.2). 
 
La Transforme de Fourier de F
T
(Q)  donne accs  la fonction de corrlation de paires 
totale G(r) telle que : 
 
G(r) =
def 1
2
2
0
Q
2
0

% F(Q)
sinQr
Qr
dQ (32) 
G(r) = c"c#b "b # g"# (r) $1[ ]
" ,# =1
n
%  (33) 
La pente pour r" 0 de G(r) est nulle et pour r"#  on a 
G(r)"#b
2
. 
 
Dans le cas de lÕtude de liquides ou de verres par diffraction de neutrons, on dfinit 
souvent la fonction de corrlation totale T(r) telle que : 
 
T(r) =
def
4"r#
0
G(r) + c$c%b $b %
$,% =1
n
&
' 
( 
) 
) 
*
+
,
,
 (34) 
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Cette fonction doit thoriquement tre gale  0 en dessous dÕune certaine distance 
interatomique minimale (~1,4  dans le cas de nos verres silicats). Elle prsente lÕavantage 
dÕun largissement symtrique des contributions lors de lÕutilisation dÕun Qmax fini. 
  
Une autre fonction est galement utilise de faon courante : la fonction de corrlation 
diffrentielle D(r) : 
        D(r) =
def
4"r#
0
G(r) (35) 
Dont la pente pour r" 0 est "4#$
0
b
2
 et qui tend vers 0 pour r"# . 
De plus, on a :    T(r) = D(r) 4"r#
0
c$c%b $b %
$ ,% =1
n
&       (36) 
La figure 3.1.2.3 prsente les diffrentes fonctions de corrlation dfinies ci-dessus. 
 
Toutes les conventions dÕcriture de ces fonctions de corrlation et facteurs de structure 
sont dtailles dans Keen (2001). Les notations utilises dans la suite du manuscrit sont celles 
nonces ci-dessus dans le cas polyatomique. 
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Figure 3.1.2.3. Fonction de corrlation de paire totale G(r), fonction 
de corrlation totale T(r) et fonction de corrlation diffrentielle D(r) 
pour lÕchantillon NFS-nat. Pour cet chantillon, on a b
2
= 0,3178 
fm2 et #0 = 0,072 at/
3 donc 4"#
0
b
2
= 0,288  barns/3. 
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3.1.2.4 La technique de substitution isotopique 
 
Les fonctions de corrlation (T(r), ou D(r) ou G(r) dcrites ci-dessus) contiennent 
beaucoup dÕinformations, mais elles sont domines par les corrlation qui ont un grand 
facteur de pondration (grand c"c#b"b# ), cÕest--dire les paires O-O, Si-O, Si-Si dans les 
silicates en gnral. DÕautre part, au-del de 3 , les contributions des diffrentes paires se 
superposent. Il devient donc trs difficile au-del de cette distance de dcorrler les 
diffrentes contributions dans un matriaux multicomposant. 
Pour accder aux facteurs de structure partiels S#$(Q) (et ainsi aux g#$(r))  partir des 
mesures de d" /d# on fait appel  la technique de substitution isotopique en diffraction de 
neutrons. Il sÕagit de mesurer FT(Q) ou ST(Q) pour des chantillons de composition chimique 
identique (cÕest--dire les mmes c#) et de structure identique (mme partiels S#$(Q) et g#$(r)) 
mais ayant des distributions isotopiques diffrentes (b# different). 
Un compos de N espces atomiques tant compltement dcrit par 
N(N +1)
2
 fonctions 
de corrlation partielles , on pourrait dterminer toutes les g#$(r) en disposant de 
N(N +1)
2
 
chantillons de composition et de structures identiques mais de longueurs de diffusion 
diffrentes. Ici nous dterminerons la fonction de corrlation centre sur un type dÕatome M 
(pour nous M=Fe), G
M "# (r) ,  partir de deux chantillons prsentant une longueur de 
diffusion diffrente pour M. 
On obtient donc deux facteurs de structure totaux dont seuls les poids des S#M(Q) vont 
varier : 
 
ST (Q) = c"c#b"b# (S"# (Q) $1)
" ,#
" ,# %M
& c"cMb"bM (S"M (Q) $1)
" ,M
"%M
&  cM2 bM2 (SMM (Q) $1)  (37) 
S'T (Q) = c"c#b"b# (S"# (Q) $1) +
" ,#
" ,# %M
& c"cMb"bM' (S"M (Q) $1)
" ,M
"%M
& + cM2 bM' 2 (SMM (Q) $1)  (38) 
La technique de diffrence consiste  soustraire ces deux quantits et donc  liminer tous 
les termes ne comprenant pas lÕespce M. On obtient la fonction de premire diffrence (ou 
facteur de structure partiel), "
M
(Q) , qui est la somme des facteurs de structure centrs sur 
lÕlment M : 
 
M (Q) = 2 ccMb (bM bM
'
)(S
M
(Q) 1)	 cM
2
(bM
2
bM
' 2
)(SMM (Q) 1)

%M
&   (39) 
 
La Transforme de Fourier de cette fonction de premire diffrence permet ensuite de 
calculer directement la fonction de corrlation de paires centres sur lÕlment M :  
GM "# (r) =
2
$
%M (Q)Qsin(Qr)dQ&  (40) 
G
M 
# (r) = 2 c#cMb# (bM bM
'
)G#M (r) cM
2
(b
M
2
b
M
' 2
)G
MM
(r)
#$M
%  (41) 
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On a ainsi une sonde chimiquement slective autour de lÕespce M. 
 
Remarques 1 : 
 
- Cette mthode repose sur lÕhypothse de structures identiques pour les deux 
chantillons, qui doivent donc tre prpars rigoureusement dans les mmes conditions. 
Ceci est crucial pour les verres dont la structure dpend de lÕhistoire thermique. 
- De plus, on voit dans lÕexpression (40) que le signal quÕon pourra extraire des donnes 
sera dÕautant plus intense que le contraste b
M
" b
M
' ) est grand. LÕlment fer, avec un 
contraste de 7.24 fm (entre bnatFe = 9,54 fm et b57Fe= 2,3 fm) constitue un cas trs 
favorable pour la mthode de substitution isotopique.  
 
Remarque 2 : On peut aussi dfinir la fonction de premire diffrence  partir des fonctions 
dÕinterfrences : !M(Q) = FT(Q) Ð FÕT(Q) 
 
3.2 TRAITEMENT DES DONNEES EXPERIMENTALES 
 
Nous dcrivons ici les tapes communes au traitement des donnes de diffraction, 
quelle que soit leur origine (flux continu monochromatique comme avec lÕinstrument 7c2 ou 
temps de vol comme avec lÕinstrument SANDALS).  
Les tapes successives visent dÕabord  extraire lÕintensit diffracte par lÕchantillon 
(IE) de lÕintensit totale mesure (IE
m , on notera avec un exposant m toutes les quantits 
mesures). En effet, IE
m contient les contributions de tous les lments traverss par le 
faisceau (chantillon mais aussi cellule, chambre  videÉ). De plus, lÕintensit IE
m a t 
attnue par lÕabsorption de ces diffrents lments. LÕintensit diffracte IE est donc, par 
comparaison, lÕintensit qui serait diffracte par lÕchantillon seul en lÕabsence complte 
dÕattnuation. Une fois IE obtenue, elle est calibre pour en extraire la section efficace 
diffrentielle de diffusion lastique 
d"
d#
(Q)
$ 
% 
& 
'
(
) et enfin le facteur de structure ST(Q) ou la 
fonction dÕinterfrence FT(Q). 
 
3.2.1 SOUSTRACTION DES CONTRIBUTIONS DISTINCTES DE 
LÕECHANTILLON A LÕINTENSITE TOTALE MESUREE ET CORRECTIONS 
DÕABSORPTION  
 
Si on considre la mesure de lÕintensit diffuse par le systme compos de 
lÕchantillon, de la cellule et de lÕenceinte  vide, lÕintensit totale sÕcrit : 
 
I
E
m
= A
E ,S
I
E
 A
C ,S
I
C
 A
V ,S
I
V
 A
B ,S
I
B
 (42) 
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I
E
, I
C
, I
V
 et I
B
 sont les contributions de lÕchantillon, de la cellule, de lÕenceinte vide et du 
bruit de fond respectivement, tandis que les coefficients AX,S  expriment lÕattnuation de 
lÕintensit diffuse par lÕlment X, due  lÕensemble du systme S. Le calcul de lÕintensit 
diffuse par lÕchantillon ( I
E
) demande donc de connatre I
C
, I
V
 et I
B
 et les coefficients A. 
Les mesures de I
C
m , I
V
m  et I
B
m  de la cellule vide, de lÕenceinte vide et du bruit de fond nous 
permettent dÕobtenir les trois relations supplmentaires donnant accs  I
C
, I
V
 et I
B
 et donc  
I
E
. 
Comme il est impossible de mesurer directement I
B
m  (il faudrait supprimer lÕenceinte  
vide et alors la diffusion multiple des neutrons du faisceau direct par lÕair serait plus 
importante que le bruit recherch), on considre quÕil est contenu dans le signal de lÕenceinte 
vide I
V
m . 
 
On a donc : 
I
V
m = I
B
I
C
m = I
B
 I
C
A
C ,VC
I
E
m
= I
B
 I
C
A
C ,ECV
 I
E
A
E ,ECV
" 
 
 
 
 
 
ce qui donne : I
E
=
1
A
E ,ECV
(I
E
m " I
V
m
) "
A
C ,ECV
A
C ,VC
(I
C
m " I
V
m
)
# 
$ 
% 
&
'
(         (43) 
avec Ai,ijk : coefficient dÕattnuation dus aux lments i, j, k sur le signal de lÕlment i, 
il inclue donc lÕauto-absorption. 
Paalman et Pings [Paalman et Ping, 1962] ont montr que : 
Ai,ijk (Q) =
1
Vi
e
" µ i xi (Vi ,Q )+µ j x j (Vi ,Q )+µkxk (Vi ,Q )[ ]d
Vi
### Vi (44) 
o Vi est le volume de lÕlment i, µi est le coefficient dÕabsorption linaire de lÕlment i et xi 
est le trajet parcouru par les neutrons dans lÕlment i. 
On a donc : Ai,ijk (Q) = Ai,ij (Q) e
" µkxk (Vi ,Q )[ ]d
Vi
### Vi          (45) 
Or le diamtre de lÕenceinte  vide tant grand devant lÕpaisseur de sa paroi (eE) on 
peut estimer que le trajet des neutrons dans lÕenceinte est indpendant de la direction et donc 
de Q et que : e" µV xV (VV ,Q )[ ]d
VV
### VV  e"2µV eV  
On montre ainsi que : A
E ,ECV
= A
E ,EC
e
"2µ
V
e
V            (46) 
De la mme faon, on a : A
C ,ECV
 A
C ,EC
e
"2µ
V
e
V  et A
C ,VC
= A
C ,C
e
"2µ
V
e
V        (47) 
Et on montre que  e"2µV V #1                     (48) 
 
Et donc lÕquation (43) devient :  
I
E
=
1
A
E ,EC
(I
E
m " I
V
m
) "
A
C ,EC
A
C ,C
(I
C
m " I
V
m
)
#
$
%
&
'
( (49) 
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Les coefficients AX,X, sont calculs par intgration numrique selon la mthode dcrite 
ci-dessus [Paalman et Pings, 1962]. Ces coefficients dpendent de lÕangle de diffusion 2%, de 
la gomtrie de lÕexprience et des coefficients linaires dÕabsorption totale (absorption + 
diffusion cohrente + diffusion incohrente) des divers matriaux traverss par les neutrons. 
En considrant lÕabsorption totale plutt que lÕabsorption seule, nous considrons que les 
neutrons diffuss par lÕenvironnement sont des neutrons perdus (absorbs). En ralit ils 
peuvent arriver au dtecteur, mais cette contribution est faible et isotrope. 
 
3.2.2 SOUSTRACTION DE LA DIFFUSION MULTIPLE 
 
Dans tout ce qui prcde, nous avons suppos que les neutrons diffracts ne subissaient 
quÕune seule interaction avec lÕchantillon. Cependant, pour des chantillons volumineux 
et/ou de grande section efficace de diffusion, la probabilit quÕun neutron dtect ait subi 
plusieurs diffusions nÕest pas nulle. Il faut donc soustraire cette diffusion multiple  notre 
signal pour ne conserver que la premire diffusion. 
Blech et Averblach [Blech et Averblach, 1965] ont montr que lÕintensit de seconde 
diffusion est proportionnelle  
"
s
"
t
I
1
, o I1 est lÕintensit totale de premire diffusion par 
unit dÕangle solide (approximation isotrope), "
s
 est la section efficaces de diffusion et "
t
 est 
la section efficace de diffusion totale ("
t
="
s
+"
a
, avec "
a
 la section efficace dÕabsorption), 
et o le coefficient de proportionnalit dpend de la gomtrie de lÕchantillon. La seconde 
diffusion est donc ngligeable si "
s
 est faible et/ou si "
a
 est grand. Il est recommand de 
choisir les conditions de forme et dÕpaisseur de lÕchantillon de faon  ce que la premire 
diffusion I1 soit de lÕordre de 10 % des neutrons incidents. On peut valuer I1 en connaissant 
le volume de lÕchantillon (VE), sa densit, sa section efficace de diffusion totale et 
lÕattnuation AE,E.  
Pour une gomtrie cylindrique, la diffusion multiple est calcule  partir de la 
connaissance des dimensions du systme environnement-chantillon, des sections efficaces 
"
s
 et "
t
 et du coefficient linaire dÕabsorption totale µ (µ = "#
t
 o # est la densit atomique 
dÕchantillon dans la cellule " =
m
chantillon dans la cellule
V
cellule
#
$
%
&
'
() selon la mthode de Blech et 
Averblach. 
 
3.2.3 CORRECTIONS DE DIFFUSION INELASTIQUE 
 
Le facteur de structure est obtenu  partir de la diffusion lastique. Mais une exprience 
de diffusion totale nÕest pas lastique : lors de lÕinteraction avec les noyaux, les neutrons 
incidents perdent ou gagnent de lÕnergie. LÕapproximation statique nÕest donc pas valide.  
Placzeck [Placzeck, 1952] a donn une mthode pour calculer les corrections de 
lÕapproximation statique, valide quand la valeur moyenne de   h"  (nergie change entre le 
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neutron diffus et lÕatome) est faible compare  lÕnergie du neutron incident. Pour plus de 
dtails, on peut se reporter  la publication dÕorigine [Placzeck, 1952],  Wright [Wright, 
1974] ou  Soper [Soper, 1989]. Pour des neutrons de faible longueur dÕonde (! < 1, E0 > 80 
meV),   h" est plus petit que E0 et des vnements inlastiques ont lieu. CÕest cette mthode 
qui a t utilise pour faire la correction de diffusion inlastique. 
 
3.2.4 CALI RATION DE LÕINTENSITE DIFFUSEE PAR LÕECHANTILLON : 
CALI RATION PAR LE VANADIUM 
 
LÕintensit diffuse par lÕchantillon, IE, est relie  la section efficace diffrentielle de 
diffusion par :  
IE (Q) = CAL(Q) " NE "
d#
d$
(Q)  (50) 
o 
"
#
(Q) est la section efficace diffrentielle, NE est le nombre dÕentits diffusantes 
appartenant  lÕchantillon et CAL(Q) est un coefficient dpendant de la gomtrie de 
lÕchantillon, de lÕangle solide sous lequel est vu le dtecteur et des efficacits du moniteur et 
du dtecteur. CÕest ce coefficient quÕon limine lors de la calibration. Ici, lÕintensit diffuse 
par lÕchantillon IE est lÕintensit obtenue en 3.2.3 corrige de la diffusion multiple et de la 
diffusion inlastique. 
 
CAL(Q) est valu grce  un chantillon standard en vanadium. Cet lment est 
pratiquement mono-isotopique (51V) et a une section efficace de diffusion incohrente trs 
grande (5.08 barns) devant sa section efficace de diffusion cohrente (0.018 barns), qui est 
donc nglige. Il donne un signal pratiquement lastique, incohrent et isotrope. On considre 
donc que sa section efficace est dtermine avec une bonne prcision par : 
d"
Vana
d#
=
"
inc
Vana
4$
=
5.08
4$
barns /str  (51) 
 
On mesure lÕintensit diffuse par un chantillon de vanadium ( I
Vana
m
(Q)) (pour limiter 
les erreurs systmatiques, la pice de vanadium doit avoir une diffusion et une forme proches 
de celles de lÕchantillon). Puis aprs avoir retir le bruit de fond (enceinte vide) au signal de 
ce vanadium, on peut calculer le facteur de calibration grce  la formule suivante : 
IVana (Q) = NVanaAVana,Vana
d"Vana
d#
 MVana
$
%&
'
()
CAL(Q) (52) 
 
Dans cette expression, on connat 
d"
Vana
d#
, on peut calculer MVana (la diffusion multiple 
due au vanadium) et NVana (le nombre dÕatomes de vanadium diffusant), ainsi que AVana,Vana 
(lÕautoabsorption due au vanadium). IVana  est dtermin exprimentalement  partir de la 
mesure de la diffusion de lÕchantillon de vanadium ( I
Vana
m
(Q))  laquelle on a retir le bruit de 
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fond (enceinte vide, I
V
m). De cette faon on obtient CAL(Q) et on normalise IE par ce 
coefficient pour obtenir NE "
d#
d$
(Q). 
3.2.5 NORMALISATION AR LE NOMRE DATOMES  
 
On divise le signal prcdemment obtenu par le nombre dÕatomes de lÕchantillon : 
N
E
= "
0
#V
E
    (53) 
 "
0
 est la densit atomique calcule  partir de la densit macroscopique d (en g.cm-3) 
mesure par la mthode dÕArchimde : 
"
0
=
N
A
# d
A #124
    (54) 
o NA  est le nombre dÕAvogadro et A est la masse atomique de lÕchantillon (en g.mol
-1). 
 
3.2.6 ASSAGE DE LA SECTION EFFICACE DIFFERENTIELLE AU FACTEUR 
DE STRUCTURE 
 
Nous venons donc dÕobtenir la section efficace diffrentielle, qui est relie au facteur 
ST(Q) de structure et  la fonction dÕinterfrence FT(Q) par (rappel paragraphe 3.1.2.) 
d"
d#
= FT (Q) b
2 = ST (Q) b
2
$ b
2( )  (31) 
 
Le facteur de structure total est donc dtermin connaissant les longueurs de diffusion 
de lÕchantillon (Tableau 3.3.2.1.). Une fois retir le terme incohrent b2 " b
2) , le facteur de 
structure ST(Q) doit thoriquement osciller autour de la valeur b
2
. LÕcart  cette valeur est un 
critre de la qualit de lÕanalyse des donnes. Pour nos chantillons, cet cart tait de moins 
de 0,03, indiquant une erreur sur les termes isotropes de lÕordre de 10% (=0,03/0,30 , o 0,30 
est la valeur moyenne de b
2
 pour nos chantillons). Cette erreur provient de lÕvaluation de la 
section efficace dÕaprs la composition des chantillons, de la soustraction des contributions 
de lÕenvironnement, de la correction de la diffusion multiple. 
 
3.2.7 TRANSFORMEE DE FOURIER DU FACTEUR DE STRUCTURE S(Q)  
 
Les donnes exprimentales tant limites en Q (sur 7c2, Q # Qmax = 16 
-1, sur 
SANDALS, Q # Qmax = 50 
-1), la Transforme de Fourier nÕest pas intgrable jusquÕ 
lÕinfini, ce qui introduit des oscillations de coupure dans les fonctions de corrlation, 
particulirement  bas r. 
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Pour sÕaffranchir de ces oscillations, dans lÕexpression de la fonction de corrlation de 
paires totale G(r) (expression (32) dans chapitre 3), on multiplie la fonction Q2F(Q) par une 
fonction de modification M(Q) qui dcrot lentement de 0  Qmax : 
G(r) =
1
2" 2#0
Q
2
0
$
% F(Q)M(Q)
sinQr
Qr
dQ (55) 
 
La fonction de modification utilise ici est la fonction de Lorch [Lorch, 1969] car,  
rsolution gale, elle est plus efficace pour rduire les oscillations de coupure que la fonction 
de type exponentielle usuelle [Leadbetter et Wright, 1972, III] : 
 
M(Q) =
sin("rQ)
"rQ
 Si Q # Qmax 
 M(Q) = 0 Si Q > Qmax 
(56) 
 
avec "r = # Q
max
, qui reprsente la longueur de rsolution dans lÕespace rel quand on 
nÕutilise pas de fonction de modification, soit une rsolution de 0,20 et 0,09  pour des 
Transformes de Fourier effectues jusquÕ 20 -1 et  35 -1. 
 
LÕintroduction de cette fonction revient  faire une convolution : 
G'(r) = G(r)P(r " u)du
0
#
$  (57) 
 
Avec la fonction P(r) dfinie par : 
P(r) =
sin("rQ)
"rQ0
Qmax
# cos(rQ)dQ (58) 
 
La convolution va permettre dÕliminer les oscillations parasites dans les fonctions de 
corrlation, mais va aussi entraner un largissement des pics dans G(r). La fonction P(r) 
prsente un pic en r = 0 qui est entour de Ç vaguelettes È. La largeur  mi-hauteur du pic 
vaut 5,437 /Q
max
 et son intensit vaut 0,876Q
max
 [Wright, 1974]. LÕeffet de cette fonction est 
donc rduit si on peut avoir accs exprimentalement  de grandes valeurs de Qmax. 
La largeur  mi-hauteur de la rsolution dans lÕespace rel, quand on utilise la fonction 
de Lorch, est de "rLorch = 5,437 /Qmax  [Wright, 1980]. Ce qui entrane une perte de 
rsolution qui passe  0,27  et 0,15  pour des Transformes de Fourier effectues jusquÕ 
20 et 35 -1, contre 0,20 et 0,09  sans utiliser de fonction de Lorch (voir ci-dessus).  
 
Avant le premier pic, la G(r) ne doit thoriquement pas prsenter dÕoscillations (sinon 
cela est d  des erreurs dans la correction dÕinlasticit qui sont souvent difficiles  liminer 
compltement), et elle doit avoir une pente nulle. La D(r) quant  elle, doit avoir une pente 
gale  "4#$
0
b
2
. 
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3.2.8 ESSAI DE CORRECTION DE LA DIFFUSION ARAMANETIQUE 
 
Nos chantillons tant trs riches en fer, nous avons fait un essai de correction de la 
diffusion paramagntique pour lÕchantillon NFS-nat.  
La diffusion paramagntique a t calcule dÕaprs lÕquation suivante [Wright, 1980 ; 
Johnson et al., 1999] : 
d"P
d#

2
3
cM
e
2$
2mec
2
µfM (Q)
% 
& 
' 
( 
) 
* 
2
 (59) 
 
o c
M
 est la concentration de lÕion magntique, e  est la charge de lÕlectron , m
e
 est la masse 
de lÕlectron, c  est la vitesse de la lumire, fM  est le facteur de forme magntique et "  et µ 
sont les moments magntiques du neutron et du noyau en magntons de Bohr nuclaires : 
" =1.913µ
B
 et µ = 3.04µ
B
 (dtermin grce  des mesures de SQUID, superconducting 
quantum interference device). 
 
On se place en systme CGS et donc : 
e = 4.80325 "10
#10
ues  
c = 2.9979 "10
10
cm /s  
me = 9.1096 "10
#28
g  
Pour notre chantillon on a c
M
= c
Fe
= 0.1034 . 
 
Le facteur de forme magntique fM (Q)  est similaire au facteur de forme en diffraction 
des rayons X sauf que, tant d  quelques lectrons non apparis dans les orbitales externes, 
il diminue plus rapidement quand Q augmente. La diffusion magntique ne participera donc 
au signal quÕ faible vecteur de diffusion. Pour la plupart des ions, fM Q)  est fonction  la 
fois de lÕamplitude et de la direction de Q, mais pour les matriaux amorphes, on considre 
souvent quÕil est  symtrie sphrique, et ne dpend donc plus que de lÕintensit de Q.  
Nous avons utilis une approximation analytique du facteur de forme magntique 
[Lisher, et Forsyth 1971]: 
f (s) = j0(s) = Aexp "as
2
 Bexp "bs
2
 Cexp "cs
2
 D (60) 
 
Avec s =
sin"
#
. Or le vecteur de diffusion   
r 
Q est tel que 
  
Q =
r 
Q =
4"
#
sin$ , ce qui donne, 
pour le facteur de forme magntique : 
f (Q) = Aexp "
a
(4# )2
Q
2
$
%
&
'
(
) Bexp "
b
(4# )2
Q
2
$
%
&
'
(
) Cexp "
c
(4# )2
Q
2
$
%
&
'
(
) D  (61) 
 
Dans ce cas la diffusion paramagntique calcule a la forme suivante (figure 3.2.8.):  
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Figure 3.2.8. Intensit diffuse totale (non corrige) et intensit de la 
diffusion paramagntique  pour lÕchantillon NFS-nat.  
 
LÕintensit de la diffusion paramagntique 
d"
P
d#
 est donc trs faible par rapport  
lÕintensit du signal diffus par lÕchantillon. De plus elle ne modifie la fonction 
dÕinterfrence que de faon ngligeable et  trs bas r ( r " 0.5). Nous nÕavons donc 
finalement pas appliqu cette correction dans le traitement des donnes exprimentales. 
 
 
3.3 SIMULATIONS STRUCTURALES : EM

IRICAL 

OTENTIAL 
STRUCTURE REFINEMENT :E

SR  
 
La mthode EPSR (Empirical Potential Structure Refinement) comme la mthode 
Monte Carlo inverse (RMC), consiste  ajuster un modle structural tridimensionnel aux 
donnes exprimentales, en minimisant lÕcart entre la fonction calcule dÕaprs le modle et 
la fonction exprimentale (par exemple, le facteur de structure). Dans la mthode Monte-
Carlo inverse, on nÕutilise pas de potentiel interatomique. Les mouvements atomiques sont 
contraints uniquement par la dfinition de distances de moindre approche, on peut aussi 
ajouter des contraintes sur la coordinence de certains atomes, comme le silicium par exemple. 
Dans la mthode EPSR, on dfinit un potentiel interatomique de rfrence, quÕon va affiner 
au cours de la simulation grce  un potentiel empirique pour permettre dÕavoir un modle 
structural reproduisant le mieux possible les donnes exprimentales. 
 
3.3.1 

RINCIE DE LA MET	
DE 
 
Pour plus de dtails sur la mthode EPSR, il faut se rfrer au manuel dÕutilisation ou 
bien  un article dtaill des caractristiques ainsi que de la mthode de mise en Ïuvre des 
simulations crit par Soper [Soper, 2005]. Nous allons uniquement dcrire les principales 
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particularits de la mthode ncessaires  la comprhension de la mise en Ïuvre et de 
lÕutilisation de ces simulations. 
 
LÕnergie totale du systme est reprsente par U = Uref + UEP, Uref est le potentiel de 
rfrence et UEP est le potentiel empirique. Chacun de ces termes peut tre dcompos en 
fonction des paires atomiques "! : 
U"# =U"#
ref
+U"#
EP  (62) 
et lÕnergie totale du systme est donne par : U =
1
2
U

(r

)

$

$  
La sommation se fait sur tous les types dÕatomes (Na, O, Si, Fe par exemple pour 
lÕchantillon NFS-nat) et r"! est la distance sparant les atomes " et !. 
 
Le potentiel U"#
ref
(r)  est le potentiel de rfrence. CÕest ce potentiel qui va contraindre 
les mouvements ainsi que les distances de moindre approche. Ce potentiel interatomique est 
une combinaison dÕun potentiel de Lennard-Jones (12-6) avec un potentiel Coulombien pour 
tenir compte des interactions lectrostatiques entre les ions. Ce potentiel standard, not 
U"#
ref
(r)pour la paire atomique "! prend la forme suivante : 
U"#
ref
(r) = 4$"#
%"#
r
& 
' 
( 
) 
* 
+ 
12
,
%"#
r
& 
' 
( 
) 
* 
+ 
6- 
. 
/ 
/ 
0 
1 
2 
2 
+
1
43$0
q"q#
r
 (63) 
O #$ = "#"$  , "#$ = 0,5("# " $ ) et &0 est la permittivit du vide. Les paramtres & et ' 
reprsentent la profondeur (en kJ/mol) et la position du minimum (en ) du puits de potentiel, 
respectivement. 
 
Le potentiel de Lennard-Jones ainsi que le potentiel de Coulomb sont tronqus, pour 
pargner du temps de calcul, par des fonctions T(r) et TC(r), respectivement, du type : 
T(r) =
1                                                  r " r1
0.5 1+ cos#
r $ r1
r2 $ r1
% 
& 
' 
( 
) 
* 
+ 
, 
- 
. 
/ 
0                  r1 < r < r2
0                                                  r 1 r2
2 
3 
4 
4 
5 
4 
4 
 (64) 
T
C
(r) = 1"
r
r2
#
$
%
&
'
(
4
1
8r
5r2

2r
2
5r2
2
#
$
%
&
'
()(r2 " r) (65) 
O r1 = 9  et r2 = 12  et "(r2 # r)  est la fonction Heaviside. 
 
Le potentiel empirique, U"#
EP
(r) , est une perturbation du potentiel de rfrence dfini ci-
dessus et vient sÕajouter  U"#
ref
(r)  au cours de la simulation. Il est calcul de faon  ce que 
les distributions simules soient le plus proches possibles des mesures exprimentales. Une 
alternative  lÕutilisation de U"#
EP
(r)  serait de continuer dÕaffiner les paramtres de U"#
ref
(r)  par 
la mthode essai/erreur mais ce serait fastidieux et trs long. Ce potentiel empirique ne 
reprsente que des diffrences relles entre le facteur de structure calcul et le facteur de 
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structure simul, il ne doit donc pas contenir dÕartefacts dus au bruit statistique, ou aux effets 
de troncation ou de corrections des donnes exprimentales. 
Ce potentiel est une perturbation, sa contribution  lÕnergie configurationelle totale de 
la simulation doit rester faible. En gnral on fixe lÕintensit de cette contribution aux 
alentours de 10-20%  de lÕnergie totale grce au paramtre ereq (voir ci-dessous).  
Le potentiel empirique prend la forme dÕune srie de fonctions de Poisson, ce qui 
donne, dans lÕespace rel : 
U"#
EP
(r) = kT Ck pnk (r,$ r)
k
%  (66) 
Avec k = 1, 2, 3, 4É 
pn (r," r ) =
1
4#" r
3
(n + 2)!
r
" r
$ 
% 
& 
' 
( 
) 
n
exp *
r
" r
$ 
% 
& 
' 
( 
)  (67) 
LÕindice r de 'r signifie rel.  
La fonction pn(r, 'r) possde une Transforme de Fourier tridimensionnelle exacte, 
Pn(Q, 'Q), et : 
"#
EP
(Q) =
i n
ﬀ
(Q,$Q )
i
%  (68) 
Nous avons utilis 'Q = 0,0012  pour tous les verres. 
 
Un facteur important des simulations EPSR est le feedback factor ou facteur de 
confiance, qui reflte la confiance que lÕexprimentateur a en ses donnes. CÕest quivalent  
dire quÕon accepte les donnes avec un facteur de confiance f et quÕon accepte la simulation 
avec un facteur de confiance (1-f). Ce facteur doit tre strictement compris entre 0 et 1. Il est 
nul si on nÕa aucune confiance en nos donnes et dans ce cas, le potentiel empirique est nul. 
Le feedback factor est gal  1 si on a une confiance totale dans les donnes, cÕest--dire si on 
considre quÕon nÕa pas de bruit qui vient perturber la fonction exprimentale et quÕil nÕy a 
aucune erreur dans le traitement des donnes. Une valeur trop faible ou trop grande de f ne 
permet pas de reproduire correctement les donnes exprimentales. 
 
LÕacceptation dÕun mouvement est base sur une condition de Metropolis. Si lÕnergie 
potentielle du systme a diminu, cÕest--dire si !U = Uavant - Uaprs est ngatif, alors le 
mouvement est toujours accept. Si par contre !U est positif, si lÕnergie a augment, alors le 
mouvement est accept avec la probabilit exp "
#U
kT
$ 
% 
& 
'
(
) . Ce second critre permet de ne pas 
accepter uniquement les mouvements qui font diminuer lÕnergie et permet ainsi au systme 
de visiter un maximum de possibilits en permettant dÕviter des minimas locaux. 
 
Lors de la premire tape des simulations, les mouvements atomiques ne sont contraints 
que par le potentiel de rfrence. Une fois que le systme a atteint un tat dÕquilibre, cÕest--
dire que son nergie a cess de diminuer et que les grandeurs calcules (facteur de structure, 
fonctions de corrlation de paire totales et partiellesÉ) se sont stabilises, on introduit le 
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potentiel empirique qui est utilis pour guider les mouvements atomiques dans des directions 
qui donnent la reprsentation la plus proche des donnes exprimentales. 
 
3.3.2 MISE EN ÎUVRE DES SIMULATIONS 
3.3.2.1 Choix des paramtres 
 
La premire tape de la simulation est la construction dÕune Ç bote È cubique contenant 
un nombre dtermin dÕions de chaque espce. Le nombre dÕions est fix de faon  ce que la 
composition atomique  lÕintrieur de la bote soit la mme que la composition du verre ou du 
liquide dont on veut dterminer la structure. La dimension de cette bote (D) est calcule par 
le programme pour que la densit atomique  lÕintrieur de la bote soit gale  la densit 
atomique exprimentale, mesure dans notre cas par la mthode dÕArchimde. Des conditions 
priodiques sont imposes aux frontires de la bote, on ne considrera donc que les 
oscillations structurales dans les fonctions de corrlation apparaissant  des distances 
infrieures  D/2.  
 
Les paramtres du potentiel de rfrence U"# (r) ( &#, &$, '# et '$) ont t ajusts par 
essai/erreur pour chaque ion de faon  retrouver par EPSR les valeurs des distances 
interatomiques O-X (X=Fe, Si, Al et Na) et des coordinences CNX-O dtermines par 
ajustement gaussien des deux verres NFS-nat et NAS (tableau 3.3.2.1.). Les mmes 
paramtres pour le potentiel de rfrence ont ensuite t appliqus pour les verres 
intermdiaires NFA 08.08 et NFA 13.03. 
 
  
Coulomb 
charges 
& (kJ/mole) ! ()  
Na+  +0.5 e 0.175 2.1 
Al3+  +1.5 e 0.26 1.26 
Fe3+  +1.5 e 0.15 1.7 
Si4+  +2 e 0.175 1.06 
O2-  -1 e 0.1625 3.6 
Tableau 3.3.2.1. Paramtres atomiques utiliss pour le potentiel de rfrence 
 
Remarque 1 : Nous avons utilis les profondeurs et les charges effectives dites Ç rduites È 
(Ç reduced well depth and effective charges È, [Soper, 2005]) : les charges ont 
t divises par 2 et les profondeurs par 22. En effet, sans lÕutilisation de ces 
charges et profondeurs rduites, les facteurs de structure calculs par EPSR 
prsentaient plus de structures que les facteurs de structure exprimentaux. Les 
paramtres prsents dans le tableau 3.3.2.1. tiennent compte de cette 
Ç rduction È. 
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Remarque 2 : Les valeurs de dpart de &Al, 'Al ont t choisies dÕaprs les valeurs utilises par 
Landron [Landron et al., 2001] pour Al2O3 liquide . Ces valeurs ont ensuite t 
ajustes par la mthode essai/erreur pour reproduire avec EPSR la coordinence 
CNAlO et la distance Al-O obtenues par ajustement Gaussien du premier pic de 
DNAS(r). Mais la force de la liaison Al-O est intermdiaire entre Si-O et Fe-O. 
La profondeur du puits de potentiel pour Al doit donc tre intermdiaire entre 
Si et Fe ce qui nÕest pas le cas pour les paramtres choisis. Les paramtres pour 
Al ne sont donc peut-tre pas compltement transposables de lÕalumine liquide 
 un verre de composition plus complexe, mais nous avons gard ces valeurs 
ajustes qui nous permettaient de trouver une coordinence CNAlO et une 
distance Al-O en accord avec celles dtermines par lÕajustement Gaussien du 
premier pic de la fonction de corrlation diffrentielle totale de NAS.  
 
Compte tenu du fait que les donnes ont t enregistres lors de la mme session 
exprimentale et que les corrections et normalisation des donnes ont t faites de la mme 
faon pour tous les verres, la mme valeur du feedback factor a t utilise. Si la valeur de ce 
facteur est trop faible, les facteurs de structure obtenus nÕont pas de signification physique, si 
par contre elle est trop grande, on nÕarrive pas  bien reproduire les donnes  cause des 
erreurs rsiduelles systmatiques [Soper, 2005]. Nous avons choisi une valeur de 0,75. Cette 
valeur a t dtermine par essai/erreur : nous sommes partis de f = 0,95, puis nous avons 
diminu la valeur de f jusquÕ avoir un facteur de structure simul reproduisant le mieux 
possible les donnes exprimentales pour tous les verres.  
 
La temprature a t fixe  1000K pour toutes les simulations. Nous avons fait des 
essais avec des tempratures plus leves, mais, dans ce cas, les oscillations des facteurs de 
structure simuls taient trop faibles par rapport  lÕexprience.  
 
De plus nous avons tudi lÕinfluence de divers paramtres aussi bien sur la 
reproductibilit des donnes exprimentales ainsi que sur les coordinences et les distances 
interatomiques dduites des simulations. Certains paramtres avaient une influence trs faible, 
voire pas observable, dans ce cas nous avons gard les valeurs par dfaut donnes par le 
programme. Les autres paramtres ont t ajusts par la mthode essai/erreur jusquÕ 
lÕobtention de structures reproduisant le mieux possible les donnes exprimentales.  
 
Le paramtre ereq contrle lÕintensit prise par le potentiel empirique quand il est 
affin. Il a t fix pour chaque chantillon par la mthode essai/erreur : une valeur trop 
grande de ereq provoquait une augmentation de lÕnergie totale du systme, une valeur trop 
faible ne permettait pas dÕajuster correctement les donnes exprimentales, nous avons donc 
choisi un compromis permettant dÕavoir une nergie pour le potentiel empirique reprsentant 
10  20 % de lÕnergie totale du systme. 
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3.3.2.2 Faire une simulation 
 
Avant de commencer toute simulation il faut rinitialiser le potentiel empirique ainsi 
que toutes les fonctions calcules par EPSR. Pour cela on fixe les valeurs de ireset et iinit  1 
et on fait tourner le programme une fois.  
Pour chaque simulation, nous sommes partis de configurations atomiques alatoires. 
Nous avons utilis les fonctions fcluster et introtcluster qui permettent de faire bouger les 
atomes de faon alatoire dans la bote et ensuite de relaxer la structure obtenue en fonction 
du potentiel de rfrence pour que les atomes ne sÕinterpntrent pas et que leur rpartition 
obisse aux contraintes dfinies par le potentiel de rfrence. 
 
Les simulations se droulent en trois tapes : 
1- on ne tient compte que du potentiel de rfrence et de la diffrence entre la 
fonction exprimentale et la fonction calcule, dans ce cas le paramtre potfac 
est fix  0. 
2- on introduit le potentiel empirique qui va sÕajouter au potentiel de rfrence : 
on fixe potfac  1. Attention, les oscillations du potentiel empirique doivent 
rester faibles, si elles augmentent trop cela signifie que le choix du potentiel de 
rfrence nÕest pas optimis. 
3- on accumule sur diffrentes configurations pour minimiser la diffrence entre 
la fonction exprimentale et la fonction calcule. On fixe alors nsumt  1, puis 
nsumt prend la valeur du nombre de configurations dj accumules. 
 
On a veill  ce que lÕnergie totale du systme diminue au cours des simulations. Le 
profil dÕnergie calcul pour une des simulations de lÕchantillon NFS-nat est prsent sur la 
figure 3.3.2.2.a. On remarque principalement deux zones. Dans la premire (jusquÕ 1400 
itrations), lÕnergie diminue fortement pour ensuite se stabiliser autour de -682 kJ/mol. Cette 
premire zone correspond  la premire tape de la simulation lors de laquelle on ne bouge les 
atomes quÕen fonction du potentiel de rfrence. La seconde zone correspond aux deux 
dernires tapes,  partir du moment o lÕon introduit le potentiel empirique. LÕnergie 
diminue de faon continue. Nous nÕavons pas pu atteindre une stabilisation de lÕnergie totale 
du systme, des outils de calcul plus rapides auraient peut-tre t ncessaires. Nous avons 
arrt les simulations lorsque le R-factor, qui reprsente la diffrence entre le facteur de 
structure simul et le facteur de structure exprimental, se stabilisait autour de la valeur de 
2.10-4. 
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Figure 3.3.2.2.a Energie totale du systme en fonction du nombre 
dÕitrations effectues. 
 
Les distances de moindre approche sont calcules par le programme en fonction des 
paramtres du potentiel de rfrence choisis. Nous avons fait tourner le programme en laissant 
ces distances de moindre approche calcules par dfaut, on a ensuite vrifi quÕon nÕobservait 
pas de pics  des distances trop faibles dans les fonctions de corrlation de paires partielles. 
Les paires Na-X (X= Na, Fe et Al) avaient une intensit non nulle  partir de ~1,5 . Pour ces 
paires, nous avons donc fix ces distances  2,6  pour toutes les compositions. 
 
Ë la fin dÕune simulation, on vrifie que le potentiel empirique ne diverge pas en zro. 
Mais si on a fix manuellement des distances de moindre approche pour certaines paires "!, 
alors U"#
EP
(r)  va tendre vers lÕinfini en zro. La figure 3.3.2.2.b reprsente les potentiels 
empiriques obtenus pour les diffrentes paires atomiques  la fin dÕune des simulations pour 
lÕchantillon NFS-nat. On remarque que U
NaﬁNa
EP
(r) et U
Fe"Na
EP
(r) divergent pour r" 0, ce sont 
les deux paires pour lesquelles nous avons du fixer les distances de moindre approche. Pour 
les autres paires atomiques, le potentiel empirique oscille autour de zro. De plus, dans la 
simulation prsente ci-dessous la valeur absolue du potentiel empirique est de 96 kJ/mol et 
lÕnergie totale du systme est de -690 kJ/mol en fin de simulation ( voir dans fichier .out 
des simulations). La perturbation du potentiel de rfrence due au potentiel empirique reste 
donc faible. 
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Figure 3.3.2.2.b Reprsentation des potentiels empiriques obtenus en 
fin de simulation pour lÕchantillon NFS-nat. Les courbes ont t 
dplaces verticalement pour plus de clart. 
 
Quatre simulations ont t effectues pour chaque chantillon. Les conclusions 
(nombres de coordinence, distances interatomiques, facteurs de structure et fonctions de 
corrlation calculesÉ) pour ces quatre simulations taient parfaitement reproductibles. Les 
rsultats prsents dans la suite sont donc les moyennes sur ces quatre simulations.  
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LÕinstrument 7c2 est un diffractomtre  deux axes (un axe monochromateur et un axe 
chantillon) dont le canal vise la source chaude (1200¡C) du racteur Orphe (Laboratoire 
Lon Brillouin). On fait varier lÕangle de diffusion 2% en conservant la longueur dÕonde des 
neutrons incidents constante. Cet instrument a t spcialement conu pour les expriences de 
diffraction sur des matriaux amorphes. Trois monochromateurs sont disponibles, nous avons 
utilis un cristal Cu(111) qui permet de slectionner des neutrons de longueur dÕonde 0,701  
offrant un bon compromis entre le domaine de vecteurs dÕonde accessible 0,5  16 -1 et le 
flux de neutron. Les neutrons diffuss sont collects par un multidtecteur courbe (640 
cellules composs de compteurs proportionnels au BF3 enrichis en 
10B) couvrant un angle de 
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1,25  128¡ par pas de 0,2¡, permettant dÕobtenir une acquisition sans dplacement du 
dtecteur. 
 
Les chantillons ont t introduits, sous forme de poudres grossires, dans des cellules 
de vanadium cylindriques de diamtre 8 mm. Dans ces expriences, le vanadium est le 
matriau le plus souvent utilis pour les lments  placer dans le faisceau car cÕest un 
diffuseur incohrent des neutrons donc sa contribution  la diffusion totale est facile  valuer 
et  soustraire. La cellule est ensuite place au centre dÕune enceinte  vide (vide  10-7mBar). 
La diffraction des neutrons a t mesure sur tous les verres  temprature ambiante. 
Chaque mesure a dur environ 8 heures (total 16000 kneutrons). Sauf pour les chantillons 
NFS-nat et NFS-57 pour lesquels la mesure fut deux fois plus longue pour amliorer le 
rapport signal/bruit dans le cadre des expriences de substitution isotopique. Des mesures 
complmentaires de lÕenceinte  vide (environ 1 heure), de la cellule vide (environ 6 heures), 
ont t effectues pour valuer leur contribution lors de lÕanalyse des donnes. La mesure de 
la diffraction dÕun barreau de vanadium de 8 mm de diamtre (environ 1 heure) nous 
permettra de calibrer les sections efficaces. 
 
3.2 EERIENCES SUR SANDALS A ISIS 
 
Des mesures complmentaires de diffraction ont t ralises sur la source de spallation 
ISIS au Rutherford Appleton Laboratory (Royaume-Uni) pour les chantillons NFA 13.03, 
NFA 08.08, NAS ainsi que pour les deux chantillons utiliss dans lÕexprience de 
substitution isotopique NFS-nat et NFS-57.  
Les expriences ont t ralises sur le diffractomtre SANDALS qui est un instrument  
temps de vol conu pour lÕtude des matriaux amorphes. Dans lÕexprience de temps de vol, 
on conserve tout le spectre en nergie des neutrons  la sortie du modrateur (balayage en Q 
en variant la longueur dÕonde). La prsence, dans le spectre, de neutrons de grande nergie 
permet dÕavoir accs,  angle fixe,  un domaine en Q particulirement large. Cette 
caractristique, associe  lÕintensit leve du pulse, explique pourquoi les montages en 
temps de vol sur sources pulses sont particulirement intressants pour les expriences de 
diffraction sur les amorphes. On a accs  une plage de vecteurs dÕonde sÕtendant de 0,3  
50-1. La rsolution dans lÕespace rel, !r, tant inversement proportionnelle  Qmax 
("r = # Q
max
), lÕaccs  de grand vecteurs de diffusion permet dÕavoir une bonne rsolution 
dans lÕespace rel et de pouvoir distinguer des contributions proches. 
De la mme faon que sur lÕinstrument 7C2, lÕchantillon est plac dans une enceinte  
vide. Mais dans le cas de SANDALS, lÕchantillon, toujours rduit en poudre grossire, est 
plac dans une cellule en alliage titane-zirconium (TiZr) rectangulaire de dimensions 4(4(0.3 
(cm). Cet alliage a t choisi du fait de sa longueur de diffusion cohrente nulle, on vite ainsi 
des pics de Bragg difficiles  soustraire.  
Les mesures de diffraction des chantillons ont t effectues  temprature ambiante 
pendant trois heures (comptage jusquÕ 500 $A). Pour les deux chantillons utiliss pour 
lÕexprience de substitution isotopique, le temps de mesure a t quadrupl pour obtenir une 
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meilleure statistique (comptage jusquÕ 2000 $A). LÕinstrument vide, la cellule vide ainsi 
quÕune pice de vanadium ont t mesurs pour lÕanalyse des donnes avec des temps de 
comptage de 3 h. 
 
3.3 TRAITEMENT DES DONNEES  
 
Les analyses ont t menes selon la procdure expose au paragaraphe 3.2, en utilisant 
les codes dvelopps au LLB (Go2003) pour les mesures sur 7C2, ou ceux dvelopps  ISIS 
sur SANDALS (Gudrun, qui est bas sur le mme principe que la suite de programmes 
ATLAS [Hannon et al., 1990 ; Soper et al., 1989 ; Turner et al., 1995]). Les longueurs de 
diffusion et les sections efficaces de diffusion des neutrons utilises sont celles donnes par 
Sears [Sears, 1992]. Les valeurs pour les diffrents lments sont donnes dans le tableau 
3.4.3. 
 
Elment Z bc 'c 'i 's = 'c + 'i 'a (1,8 ) 
Si 14 4,1534 2,1678 0,003 2,1708 0,171 
natFe 26 9,54 11,44 0,38 11,82 2,56 
57Fe 26 2,6576 1,2737 0,2876 1,5996 2,4743 
Na 11 3,58 1,611 1,674 3,285 0,53 
Al 13 3,449 1,495 0,0082 1,503 0,231 
O 8 5,803 4,232 0 4,232 0,00019 
 
Tableau 3.4.3. Numros atomiques (Z), longueurs de diffusion 
cohrentes (bc) en fm et sections efficaces cohrentes ($c), incohrente 
($i), de diffusion totale ($s) et dÕabsorption ($a) en barns, en tenant 
compte de la compositions isotopique pour 57Fe (cf  tableau 2.1. pour 
la composition isotopique en fer de lÕoxyde Fe2O3 enrichi en 
57Fe) 
 
Pour le calcul des coefficients dÕabsorption, nous avons pris en compte la composition 
relle des chantillons, dtermine par microsonde lectronique, et la densit dÕchantillon se 
trouvant dans le faisceau de neutrons. Cette densit a t calcule en considrant la masse de 
poudre dÕchantillon rapporte au volume de la cellule rempli de verre et illumin par le 
faisceau. La section efficace a ensuite t normalise par le nombre dÕatomes de lÕchantillon, 
NS, en utilisant la densit mesure par la mthode dÕArchimde (tableau 2.2.2). 
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CHAPITRE 4 : ETUDE STRUCTURALE DU VERRE 
FERRI-SILICATE NaFeSi2O. E ERIENCE DE 
DIFFRACTION DE NEUTRONS AVEC SUTITUTION 
ISOTOIQUE DU FER 
 
 
Plusieurs tudes utilisant la diffraction des neutrons et des rayons X ont t dj menes 
pour tudier le rle structural du fer dans des verres silicats [Henderson et al., 1984 ; 
Johnson et al., 1999]. Ces tudes ont conclu  une coordinence 4 du fer ferrique et  un rle 
structural de formateur de rseau pour celui-ci, mais lÕorganisation du rseau silicat  
moyenne distance nÕa pas pu tre dcrite de faon prcise. DÕautres mthodes, comme la 
spectroscopie Mssbauer, permettent de dcrire lÕtat redox des espces du fer ainsi que la 
gomtrie des sites occups mais ne donne pas accs aux distances interatomiques. La 
description de lÕorganisation  moyenne distance reste par ailleurs peu prcise. Pour une 
description plus dtaille des rsultats obtenus sur lÕtude structurale du fer dans des verres 
silicats, on se reportera au chapitre 1. 
Nous avons choisi dÕutiliser la substitution isotopique du fer en diffraction de neutrons. 
Cette mthode chimiquement slective nous permettra de sonder de manire spcifique 
lÕenvironnement autour du fer dans le verre NFS. Cette technique donne accs  une 
information moyenne. Les donnes exprimentales ont ensuite t combines avec des 
simulations structurales pour extraire plus de dtails sur lÕorganisation  courte mais aussi  
moyenne distance autour des atomes de fer dans ce verre sodosilicat. 
 
 
ﬀ
 RESULTATS : L
ﬁ
ENVIRONNEMENT DE F
ﬂ
 DANS UN VERRE 
SODOSILICATE 
 
La composition des verres NFS-nat et NFS-57 utiliss pour lÕexprience de substitution 
isotopique est donne dans le chapitre 2. Il est important de noter que le redox des verres, 
Fe3+/Fetot, qui va modifier leur structure, nÕest pas gal  100%. Il est en effet impossible 
dÕobtenir des chantillons totalement oxyds dans nos conditions de synthse. Le rapport 
redox a t mesur par spectroscopie Mssbauer (voir chapitre 7). Dans les verres NFS, on a : 
Fe3+/Fetot = 88 %. 
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ﬀﬀ FACTEURS DE STRUCTURE TOTAUﬃ ET DE REMIERE DIFFERENCE 
 
Les fonctions dÕinterfrence des verres NFS-nat et NFS-57 ainsi que la fonction de 
premire diffrence !Fe(Q) = FNFS-nat(Q) Ð FNFS-57(Q) sont prsentes figure 4.1.1.a. Les 
fonctions dÕinterfrence obtenues sur 7c2 (pointills) et sur SANDALS (traits pleins) sont 
superposes pour chaque chantillon. Les facteurs de structure totaux ont t corrigs et 
normaliss de faon indpendante. On peut voir des diffrences entre les donnes obtenues 
sur les deux instruments  bas Q et principalement sur les structures  faible Q et sur le 
premier pic de diffraction (First Sharp Diffraction Peak, FSDP). Ces diffrences refltent la 
difficult de bien corriger de la diffusion inlastique. Cependant, comme les pics  bas Q ne 
sont pas associs  des structures prcises dans les fonctions de corrlation diffrentielles, 
mais plutt  des fluctuations jusquÕ 10  [Gaskell et Wallis, 1996], ces diffrences ne vont 
affecter ni lÕintensit ni la largeur des pics  basses valeurs de r. Elles ne vont donc pas jouer 
sur les coordinences et les distances interatomiques extraites des fonctions de corrlation 
issues des deux expriences. De plus, on constate que les S(Q) sont parfaitement 
superposables  partir de 5 -1, ce qui montre que lÕorganisation  courte distance sera aussi 
bien dcrite par les donnes obtenues sur SANDALS que sur 7c2. 
 
 
Figure 4.1.1.a. Fonctions dÕinterfrence totales des verres NFS-nat et 
NFS-57 obtenus sur lÕinstrument 7c2 (pointills) et sur lÕinstrument 
SANDALS (traits pleins). 
 
Les fonctions dÕinterfrence totales montrent que lÕinfluence de la substitution 
isotopique est significative pour Q < 11 -1, et en particulier pour les trois premiers pics. La 
fonction F(Q) de NFS-nat ne ressemble pas  celle du verre (Fe2O3)0,15(Na2O)0,3(SiO2)0,55 
[Johnson et al., 1999] (figure 4.1.1.b), surtout pour les deux premiers pics. Ces diffrences 
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indiquent que lorsque les alcalins sont en excs (Na/Fe > 1), la structure  moyenne distance 
est modifie par rapport  celle de la composition (Na/Fe = 1) tudie ici.  
 
 
Figure 4.1.1.b. Facteurs de structure obtenus pour des verres 
(Fe2O3)x(Na2O)0,3(SiO2)0,7-x avec x= 0.00; 0.05; 0.10; 0.15; 0.20 de 
bas en haut [Johnson et al., 1999]. 
 
La fonction de premire diffrence limine toutes les contributions de paires nÕassociant 
pas Fe, ce qui donne : 
"Fe (Q) = 2 c#cFe
#$Fe
n%1
& b# (bNatFe % b 57Fe ) A#Fe (Q) %1[ ] + cFe
2
(bNat
Fe
2 % b57
Fe
2
) AFeFe (Q) %1[ ]  
 
En tenant compte de la composition des verres, on obtient : 
!Fe(Q)  = 0,0486! AFe-O(Q) + 0,0117! AFe-Si(Q) + 0,00001! AFe-Al(Q) + 0,0051! AFe-Na(Q)  
     + 0,0087! AFe-Fe(Q) 
 
La fonction de premire diffrence est donc domine par les corrlations Fe-O puis par 
les corrlations Fe-Si, Fe-Fe et enfin Fe-Na qui reprsentent environs 66 %, 16 %, 12 % et     
7 % du signal total (figure 4.1.1.c). 
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Figure 4.1.1.c. Poids relatifs Wij (en %) des diffrentes paires 
(coefficients de Faber-Ziman) pour les deux verres (si i"j, 
Wij=2cicjbibj et si i=j, W ii = c i
2
b
i
2) et pour la premire diffrence (si 
i"Fe, W
Fe" i = 2cFec ibi(bNatFe " b57Fe ) et si i=Fe, 
W
Fe"Fe = cFe
2
(bNat
Fe
2
" b 57
Fe
2
) . 
 
On peut par ailleurs remarquer sur la Figure 4.1.1.a. que la fonction de premire 
diffrence est presque aussi intense que les fonctions dÕinterfrence totales, refltant 
lÕefficacit de la mthode de substitution isotopique dans le cas du fer, base sur le fort 
contraste entre les longueurs de diffusion des neutrons entre le fer naturel et son isotope 57. 
 
Les oscillations structurales de la fonction de premire diffrence !Fe(Q) sÕtendent 
jusquÕ 20 -1, indiquant un ordre local particulirement bien dfini autour du Fe, que nous 
dcrivons plus prcisment dans les paragraphes suivants. 
 
Structures  faible Q 
 
Le premier pic  bas Q (First Sharp Diffraction Peak, FSDP), apparat  1,75 ± 0,02  -1 
dans les fonctions dÕinterfrence des deux verres. Sa position a t dtermine par ajustement 
en utilisant une fonction Gaussienne reposant sur la partie  bas Q du du pic avec une ligne de 
base horizontale. LÕattribution exacte de cette structure est encore trs dbattue. Certains 
lÕattribuent  lÕexistence de quasi-plans de Bragg [Gaskell et Wallis, 1996], dÕautres  des 
considrations dÕempilement pouvant impliquer la prsence de clusters. Cependant, ce 
premier pic est attribu de faon certaine  lÕordre  moyenne distance, sa position, QP, tant 
relie  une distance de rptition caractristique entre Ç units structurales È, D, par la 
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relation D =
2"
Q
P
. Cette distance D a aussi t attribue  des fluctuations de densit. On peut 
calculer lÕincertitude sur D par la formule suivante : "(D) =
2#" (Q
P
)
Q
P
2
 [Zotov et al., 1996], o 
"(Q
P
)  est lÕincertitude sur la position du premier pic de diffraction. 
La distance de rptition caractristique du rseau ferri-sodosilicat est donc de 3,59 ± 
0,04 . Dans la fonction de premire diffrence, ce pic apparat vers 1,82 ± 0,02 -1, la 
distance de rptition caractristique associe  la prsence du fer est donc de 3,45 ± 0,04 .  
Le fer pourrait donc apporter un ordre structural avec une distance de rptition plus 
faible au rseau sodosilicat. Il faut cependant rester prudent, les diffrences dans les 
distances de rptition caractristiques dtermines ici tant trs faibles. Des prcisions seront 
obtenues grce aux simulations structurales. Une discussion plus dtaille des modifications 
de cette structure avec la composition est faite dans le paragraphe 4.4.1.2. 
 
 !"!2 FONCTIONS DE CORRELATION DIFFERENTIELLES 
 
Les fonctions de corrlation diffrentielles totales D(r) et la fonction de corrlation 
diffrentielle centre sur le fer DFe(r) sont prsentes figure 4.1.2. Elles ont t obtenues par 
Transforme de Fourier des fonctions dÕinterfrence multiplies par la fonction de 
modification de Lorch, sur les intervalles 0,375 Ð 35 -1 et 0,425 Ð 20 -1 pour les fonctions 
totales et pour la premire diffrence respectivement. 
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Figure 4.1.2. Fonctions de corrlations diffrentielles totales, D(r), 
des verres NFS-nat et NFS-57 et fonction de corrlation diffrentielle 
centre sur Fe, DFe(r). 
 
Les fonctions de corrlation totales prsentent un premier pic intense vers 1,63  
attribu  la paire Si-O seule. Ce pic est parfaitement spar du second pic se situant vers 
1,89  et qui est attribu  la contribution de la paire Fe-O. Le troisime pic, vers 2,65 , est 
attribu aux corrlations O-O  lÕintrieur des units du rseau (ttradres SiO4 mais aussi 
polydres FeOx). Cette valeur est un peu plus grande que celle observe dans la silice 
[Grimley et al., 1990]. En effet, il faut tenir compte des liaisons O-O plus grandes dans les 
polydres FeOx. Mais cette valeur est en parfait accord avec la distance O-O dans un verre 
Na2Si4O9 [Zotov et al., 1996] ainsi que dans un verre NaFeSi3O8 [Henderson et al., 1984]. 
Cependant, elle est lgrement plus faible que la valeur 2,67  observe dans un verre 
(Fe2O3)0,15(Na2O)0,30(SiO2)0,55 [Johnson et al., 1999]. Un paulement est prsent sur les 
fonctions de corrlation diffrentielles totales DNFS-nat(r) et DNFS-57(r) vers 2,3 . Cet 
paulement correspond aux contributions Na-O. Cette distance est en accord avec les 
distances Na-O reportes dans la littrature pour des verres silicats [Johnson et al., 1999 : 
Zotov et al., 1996 ; Brown et al., 1995]. 
Les structures apparaissant au-del de 3  dans les D(r) totales sont plus dlicates  
interprter  cause de la superposition des diffrentes contributions  moyenne distance. 
Cependant, la troisime contribution, vers 3,23  est plus intense dans DNFS-nat(r) que dans 
DNFS-57(r) et on la retrouve dans DFe(r). On peut donc lÕassocier  une corrlation Fe-X (avec 
X= Fe, Si ou Na). Compte tenu de la distance, on pourrait aussi associer la partie  bas r de 
cette structure (vers ~3,1 ), quÕon retrouve dans DNFS-nat(r) et dans DNFS-57(r),  une 
corrlation O-O dans les polydres FeOx (cf.paragraphe 4.3.2.3). Cependant, les poids relatifs 
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des paires nÕtant pas trs contrasts, il est difficile dÕinterprter prcisment cette structure  
ce stade. Deux contributions apparaissent vers 4,3 . La premire, vers 4,20  est prsente 
dans DNFS-nat(r) et dans DNFS-57(r), est attribue  la contribution de la paire Si-O(2) o O(2) 
dsigne les seconds voisins O. Cette valeur est en parfait accord avec la distance Si-O(2) 
reporte dans la littrature pour des verres silicats [Henderson et al., 1984]. La seconde, vers 
4,40 , est plus intense dans DNFS-nat(r) que dans DNFS-57(r), elle est donc associe  une paire 
Fe-X. Compte tenu des distances Si-O et Fe-O, ce pic est associ  la contribution de la paire 
Fe-O(2). Enfin, le pic  ~5,1  est associ aux contributions des paires O-O(2) et Si-Si(2) 
[Mozzi et Warren, 1969 ; Smith et al., 1995]. 
Dans la fonction de corrlation diffrentielle de la premire diffrence DFe(r), on 
retrouve les trois principaux pics associs  Fe  1,88 , 3,25  et 4,40  correspondant aux 
contributions des corrlation Fe-O, Fe-X (voir ci-dessus) et Fe-O(2).  
 
 !"!3 ANALYSE #AUSSIENNE 
 
! Premire diffrence : 
 
Le premier pic, Fe-O, a t simul en utilisant une Gaussienne pour reprsenter la 
premire couche dÕoxygnes atour du fer (figure 4.1.3.a). On trouve une coordinence 
moyenne CNFe-O = 4,25 ± 0,01, pour un facteur de Debye-Waller ! = 0,090 ± 0,001  et une 
distance dFe-O = 1,892 ± 0 ,001  (tableau 4.1.3.a). Le fer est donc en majorit en 
coordinence 4, le reste ayant une coordinence plus grande. La distance Fe-O moyenne trouve 
ici est intermdiaire entre les distances caractristiques du fer ferrique en coordinence 4 et 5 
(tableau 4.1.3.b). Cependant, dÕaprs cette seule coordinence moyenne, nous ne pouvons pas 
exclure la prsence de fer ferreux en coordinence 4, 5 ou 6 ni celle de fer ferrique en 
coordinence 6. 
 
 
Figure 4.1.3.a. Ajustement Gaussien du premier pic de DFe(r). La diffrence 
entre la courbe exprimentale et lÕajustement est reprsente en pointills. 
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Remarque : Pour tenir compte de la troncation  Qmax , toutes les Gaussiennes utilises pour 
les ajustements sont convolues avec une fonction dans lÕespace rel donne par 
la Transforme de Fourier de la fonction de modification de Lorch. 
 
 Si-O   Fe-O 
 d() CN !() d() CN !() 
DNFS-nat(r) 1,630 3,95 0,045 
1,866 
2,010 
3,15 
0,99 
0,070 
0,070 
DFe(r) - - - 1,892 4,25 0,090 
 
Tableau 4.1.3.a. Paramtres des analyses Gaussiennes de la fonction 
de corrlation diffrentielle de NFS-nat et de la premire diffrence. 
Estimation de lÕincertitude: d ±0,001 , CN ±0,01, et # ±0,001 , sauf 
pour la seconde composante Gaussienne de DNFS-nat(r) pour laquelle 
on a : d ±0,002 , CN ±0,02, et # ±0,003 . 
 
 Coordinence 4 Coordinence 5 Coordinence 6 
Fe2+-O 1,99  2,06  2,14  
Fe3+-O 1,85  1,94  2,00  
 
Tableau 4.1.3.b. Distances Fe-O caractristiques pour Fe2+ et Fe3+ 
en coordinence 4, 5 et 6 [Brown et al., 1995].  
 
La distance moyenne Fe-O trouve ici est en parfait accord avec celle obtenue par 
Johnson et al. [Johnson et al., 1999] par diffraction des neutrons dans des verres de 
composition (Fe2O3)0,20(Na2O)0,30(SiO2)0,5 et (Fe2O3)0,15(Na2O)0,30(SiO2)0,55. Cependant, dans 
cette tude, les auteurs avaient conclu  une coordinence moyenne gale  4, en accord avec 
leurs donnes de spectroscopie Mssbauer. Il faut noter quÕils avaient conclu  
CN
Si"O ﬂ 3,6 ± 0,2 , attribuant cette sous-estimation de la coordinence du silicium  la 
rsolution limite de lÕinstrument utilis, ce qui laisserait supposer que la coordinence de Fe 
serait elle aussi sous-estime. Dans notre cas, nous nÕavons pas cette sous-estimation de la 
coordinence du silicium qui est bien ttradrique (voir plus bas). 
 
Si on considre la distance moyenne dFe-O = 1,89  et quÕon fait lÕhypothse que tout le 
fer se trouve au centre de ttradres FeO4 rguliers on peut alors calculer la distance O-O dans 
ces ttradres : dO"O =
4
3
3
2
dFe"O # 3.1 . Cependant, nous avons vu que tout le fer ne se 
trouvait pas en coordinence 4 et compte tenu de la valeur leve du facteur de Debye-Waller, 
les ttradres FeO4 ne sont probablement pas rguliers. La contribution de la corrlation O-O 
dans les FeO4 doit donc tre trs largie et peut-tre aussi dcale vers les plus grandes 
valeurs de r. Cette contribution pourrait donc tre contenue dans la partie  bas r du pic vers 
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3,23 , comme nous lÕavions suggr plus haut. On retrouve ici lÕinterprtation de Holland et 
al. [Holland et al., 1999]. 
 
! Fonction de corrlation totale 
 
Nous avons tout dÕabord essay dÕajuster les deux premiers pics de DNFS-nat(r) en 
nÕutilisant que deux Gaussiennes, pour Si-O et Fe-O. Le premier maximum a t modlis en 
utilisant une Gaussienne donnant une distance dSi-O = 1,630 ± 0, 001  pour une coordinence 
de CNSi-O = 3,95. Mais lÕexcellente rsolution des donnes montre que la contribution de la 
paire Fe-O est asymtrique. Deux Gaussiennes ont donc t ncessaires pour modliser les 
contributions Fe-O (figure 4.1.3.b). Les paramtres obtenus sont reports dans le tableau 
4.1.3.a. 
 
 
Figure 4.1.3.b. Ajustement Gaussien du premier pic de DNFS-nat(r). La 
diffrence entre la courbe exprimentale et le fit est reprsente en 
pointills. 
 
La distance Si-O trouve ici est plus grande que dans la silice amorphe (dans laquelle 
on a dSi-O = 1,608 ± 0,004  [Grimley et al., 1990]. On retrouve une distance Si-O 
comparable au verre NFS dans les silicates alcalins en gnral [Wright et al., 1991 ; Clare et 
al., 1997]. 
La premire composante Fe1-O,  1,866 , est attribue  une contribution Fe-O pour 
du fer ferrique en coordinence 4, not [4]Fe3+. Cette courte distance est en effet caractristique 
de [4]Fe3+ (tableau 4.1.3.b) et elle est en accord avec celle obtenue en spectroscopie 
dÕabsorption X sur la mme composition [Binsted et al., 1986]. De plus, des calculs de 
valence de liaison [Brese et OÕKeeffe, 1991] donnent une valeur dFe-O = 1,865  pour 
CN
Fe"O = 4  par opposition  dFe-O = 2,015  pour CNFe-O = 6. Cette contribution reprsente 
~75% du fer total alors que le fer ferrique reprsente 88%. Une majorit du fer ferrique est 
donc en coordinence ttradrique. 
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La seconde contribution, Fe2-O,  2,010 , est attribue au reste de fer ferrique (en 
coordinence 5 ou 6) et au fer ferreux en coordinence 4, 5 ou 6 (qui reprsente ~13% du fer 
total). Cependant, lÕabsence de contribution au-del de 2,10  dans DNFS-nat(r) nous permet 
dÕliminer la prsence de Fe2+ en coordinence 6. 
 
Le facteur de Debye Waller pour les paires Fe-O1 et Fe-O2 est plus grand que pour la 
paire Si-O. Les longueurs des liaisons Fe-O sont donc plus distribues que les longueurs des 
liaisons Si-O. De plus, ce facteur est plus grand pour la fonction de corrlation centre sur Fe, 
DFe(r), que dans la fonction de corrlation totale, DNFS-nat(r). Ceci reflte lÕexistence des deux 
populations de Fe, avec des distances Fe-O moyennes diffrentes, dont on nÕa pas tenu 
compte en nÕutilisant quÕune seule Gaussienne pour lÕajustement de DFe(r). 
 
LÕtude des fonctions de corrlation totales et de premire diffrence a donc permis de 
montrer quÕil existe deux populations de fer, correspondant  des distances moyennes gales  
1,866 ± 0,001  et 2,010 ± 0,002 . DÕaprs la premire distance Fe-O on peut conclure que 
cette population correspond  du fer ferrique en coordinence 4. La seconde population 
correspondrait donc au reste de fer ferrique (en coordinence 5 ou 6) et au fer ferreux en 
coordinence 4 ou 5. La distance Si-O trouve est en accord avec celle dtermine dans des 
ttradres silicats dans des verres sodosilicats. Cependant, la superposition des 
contributions des diffrentes paires atomiques nous empche dÕattribuer de faon certaine les 
structures observes au-del de 3 . 
 
 !
2 SIMULATIONS STRUCTURALES 
 !
2.
"
 RESULTATS 
#$
NERAU
%
 DES SIMULATIONS 
 
Afin dÕapprofondir notre interprtation des donnes exprimentales, nous avons ajust 
les donnes exprimentales du verre NFS-nat par la mthode Ç Empirical Potential Structure 
Refinement È (EPSR) (dont le principe est dcrit chapitre 3) qui permet dÕobtenir un modle 
structural en accord avec nos fonctions de diffusion.  
 
Les simulations ont t menes pour lÕchantillon NFS-nat selon la procdure dcrite 
dans le chapitre 3. Une bote cubique, contenant 4000 atomes et dont la densit correspond  
la densit mesure par la mthode dÕArchimde, (tableau 2.2.2.a) a t cre. Cette bote de 
37,9821  de ct contient 400 Fe3+, 400 Na+, 800 Si4+ et 2400 O2-. La figure 4.2.1.a 
reprsente le F(Q) simul et le F(Q) exprimental, la diffrence entre les deux tant trace en 
pointills. On constate que la simulation reproduit correctement toutes les structures de la 
fonction dÕinterfrence exprimentale. 
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Figure 4.2.1.a. Ajustement EPSR des fonctions dÕinterfrence pour le 
verre NFS-nat. 
 
La figure 4.2.1.b. prsente les fonctions de corrlation diffrentielles exprimentales et 
issues de EPSR. Elles ont t obtenues par Transforme de Fourier entre 0 et 30 -1 des 
fonctions dÕinterfrence exprimentales et issues de EPSR convolues avec la fonction de 
Lorch. On voit que toutes les structures dans lÕespace rel sont bien reproduites par EPSR.  
 
 
Figure 4.2.1.b. Transformes de Fourier des fonctions de corrlation 
diffrentielles exprimentales et obtenues avec EPSR pour le verre 
NFS-nat de 0  10. 
 
Une bonne valuation de la valeur physique des modles consiste  vrifier que la 
valence totale de la liaison est bien gale, en moyenne,  la charge formelle des cations dans 
la composition [Rossano et al., 2002]. Pour chaque cation dans la bote, la valence totale 
offerte par lÕensemble des voisins est calcule en utilisant la relation empirique entre longueur 
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de liaison (Rij) et valence de liaison (sij) tablie par Brese et OÕKeeffe [Brese et OÕKeffe, 
1991] : 
sij = exp "
Rij " R0
0.37
#
$
%
&
'
( 
o R0 est une constante spcifique de la paire ij [Brese et OÕKeeffe, 1991]. La somme des sij 
sur tous les voisins j situs dans un rayon de coupure Rc autour de lÕatome i donne la valence 
de liaison totale sur i. Ces nombres sont reprsents sur la figure 4.2.1.c. Les rayons de 
coupure sont choisis  2,67 , 3,45  et 2,35  pour Fe-O, Na-O et Si-O. Les Rc 
correspondent au premier minimum dans les fonctions de distribution de paires partielles 
(figure 4.2.2.1.a). 
Les valences atomiques totales obtenues pour O, Si et Na correspondent bien  la 
charge formelle des cations. En revanche, ce critre est moins bien vrifi pour le fer : ceci 
reflte probablement la difficult souleve par lÕexistence des deux degrs dÕoxydation Fe3+ et 
Fe2+ dans notre chantillon. En effet, dans la simulation nous avons considr que tout le fer 
se trouvait sous forme de fer ferrique sans tenir compte de la prsence du fer ferreux pour ne 
pas multiplier les paramtres  affiner. Cette approximation a pu entraner une sous-
estimation de la valence totale du fer. 
 
 
Figure 4.2.1.c. Valences totales de liaison pour Fe, Na, O et Si. Les 
traits pleins reprsentent les valeurs attendues, gales  la charge 
formelle des cations (dans le cas de Fe on a tenu compte du redox de 
lÕchantillon). Les traits pointills sont les valences totales obtenues 
avec le modle EPSR. 
 
 !
2.2 OR
#
ANISATION A COURTE DISTANCE.  
 
EPSR a permis dÕextraire tous les facteurs de structure partiels S"#(Q) (voir figure 
4.2.2.) ainsi que les fonctions de corrlation de paires partielles g"#(r). On peut noter que les 
oscillations structurales sÕtendent jusquÕ 10  pour toutes les paires (voir annexe B) pour le 
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bilan des g"#(r) par chantillon), ce qui montre quÕun certain ordre structural existe jusquÕ 
moyenne distance. 
 
 
Figure 4.2.2. Facteurs de structure partiels extraits des simulations 
EPSR pour lÕchantillon NFS-nat. 
 
4.2.2.1 Coordinence des cations Si, Fe et Na 
 
Les fonctions de distribution de paires partielles, gX-O(r) (X=Fe, Si, Na et O), sont 
reprsentes sur la figure 4.2.2.1.a. Les distances cation-oxygne, les coordinences ainsi que 
les rpartitions des diffrentes coordinences obtenues par EPSR sont reportes dans le tableau 
4.2.2.1. Les rayons de coupure utiliss pour calculer les coordinences sont les mmes que 
ceux utiliss dans les calculs de valence de liaison. 
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Figure 4.2.2.1.a A gauche : fonctions de distribution de paires 
partielles pour les corrlations X-O (avec X=Si, Fe, Na et O) extraites 
des simulations EPSR pour lÕchantillon NFS-nat. A droite : dtail du 
premier pic de gO-O(r) de 2  4 . 
 
 
dcation-O 
() 
coord. 
moyenne 
% 3-
coord. 
% 4-
coord. 
% 5-
coord. 
% 6-
coord. 
% 7-
coord. 
% 8-
coord. 
% 9-
coord. 
% 10-
coord. 
           
Fe-O 1,89 4,43 1 59 36 4 0 0 0 0 
Si-O 1,61 4,00 0,4 99,5 0,2 0 0 0 0 0 
Na-O 2,30 7,03 0 2 9 23 29 24 10 3 
Ec. type. 
Fe-O 
- 0,03 0,3 2,3 2,3 0,9 0,0 0,0 0,0 0,0 
 
Tableau 4.2.2.1. Distance cation-oxygne, coordinence moyennes et 
abondance relative des diffrentes coordinences pour chaque cation, 
obtenues avec EPSR. La dernire ligne montre lÕcart type obtenu sur 
la coordinence de Fe lors des quatre simulations faites pour 
lÕchantillon NFS-nat. 
 
Le silicium est en coordinence 4, avec une faible proportion de Si en coordinences 3 et 
5. Ceci indique que les distances Si-O sont trs peu distribues, ce qui est en accord avec la 
faible valeur du coefficient de Debye Waller obtenu par ajustement Gaussien du premier pic 
de D
NFS"nat
exp
(r). La valeur moyenne des angles O-Si-O (figure 4.2.2.1.b) est en bon accord 
avec la valeur idale de 109,4¡ pour des ttradres rguliers.   
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Figure 4.2.2.1.b. Distributions des angles O-Fe-O et O-Si-O pour 
NFS-nat calcules dÕaprs le modle structural obtenu avec EPSR. Le 
trait pointills vertical reprsente la valeur de lÕangle O-X-O dans un 
ttradre rgulier.  
 
La coordinence moyenne du sodium est de 7,0 pour une distance moyenne Na-O gale  
2,30 . Cette distance est en accord avec celle dtermine dans le verre 
(Fe2O3)0,15(Na2O)0,3(SiO2)0,55 [Johnson et al., 1999] ainsi que dans des sodosilicates [Zotov et 
al., 1996 ; Misawa et al., 1980] et des aluminosilicates [Cormier et Neuville, 2004]. La 
coordinence CNNa-O calcule avec EPSR est en accord avec celle dtermine dans des 
silicates et des aluminosilicates par dynamique molculaire [Cormier et Neuville, 2004 ; 
Oviedo et Sanz, 1998], et avec des donnes de diffraction des rayons X [Brown et al., 1995]. 
Cependant cette coordinence est trs suprieure  celle trouve dans Johnson et al., Zotov et 
al. et Misawa et al. qui utilisaient un ajustement Gaussien de la contribution Na-O. En effet, 
lÕutilisation de distributions de forme Gaussienne nÕest pas ncessairement la mthode la plus 
approprie pour modliser des corrlations alcalins-oxygne et peut mener  des sous-
estimations de la coordinence. 
  
Le fer est en coordinence 4,43 et la distance moyenne Fe-O obtenue avec EPSR est 
1,89 . Cette distance et cette coordinence sont proches des valeurs dtermines par 
ajustement gaussien du premier pic de DFe(r), bien que CNFe-O soit lgrement plus grande 
avec EPSR quÕavec lÕajustement Gaussien. Cette diffrence peut sÕexpliquer par lÕutilisation 
dÕune distribution de forme Gaussienne qui peut mener  des sous-estimations de la 
coordinence (voir plus haut le cas de CNNa-O) et aussi par la plus faible rsolution obtenue 
pour la fonction de premire diffrence qui entrane donc une plus grande marge dÕerreur sur 
la coordinence dtermine.  
Ces simulations nous permettent de conclure sur la coordinence correspondant aux deux 
populations de Fe : ~60 %  de Fe en coordinence 4 et 40 % en coordinence 5. Les trs faibles 
proportions de [6]Fe et de [3]Fe trouves sont attribues  une plus grande distribution des 
longueurs Fe-O autour de la valeur du rayon de coupure choisi pour calculer la coordinence. 
De plus, le premier pic de gFe-O(r) est asymtrique, ce qui reflte une distribution des distances 
Fe-O caractristique des deux populations de fer. La valeur moyenne des angles O-Fe-O est 
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proche de 100¡ (figure 4.2.2.1.b) et la distribution est plus large que dans le cas des angles O-
Si-O. En effet, dans le cas du fer, il faut tenir compte des deux gomtries du site de Fe 
(ttradrique et pentadrique) et du fait que ces sites sont plus distordus que dans le cas du 
silicium. Le fer en coordinence 5 se trouve au centre de pentadres distordus, mais on ne peut 
pas dgager une gomtrie prfrentielle (pyramide  base carre ou bipyramide trigonale) 
pour ces sites. 
 
4.2.2.2 Coordinence de lÕoxygne 
 
Nous avons calcul la coordinence CNO-T o T dsigne uniquement les cations en site 
ttradrique ([4]Fe et Si). Si la coordinence de lÕoxygne est gale  2, lÕoxygne est pontant 
(OP). On appellera Ç oxygnes non-pontants È les oxygnes en coordinence 0 ou 1. Ici, nous 
avons calcul la coordinence de lÕoxygne uniquement par rapport aux espces ttradriques : 
un oxygne li  un ion fer en coordinence 5, ou  un Na, ne sera donc pas considr comme 
un oxygne pontant dÕaprs notre dfinition. Plus la proportion dÕoxygne en coordinence 0 et 
1 est grande, plus le rseau est dpolymris. Pour lÕchantillon NFS-nat, on a CNO-T = 1,7, 
avec ~28 % dÕoxygnes non-pontants (ONP, en coordinence 1). Le rseau des espces 
ttradriques nÕest donc pas totalement polymris. Ceci nÕest pas surprenant tant donne la 
teneur non ngligeable de fer en coordinence 5, qui ne joue pas un rle de formateur de rseau 
au mme titre que le fer en coordinence 4.  
 
La fonction gO-O(r) prsente un premier maximum  2,60  puis un paulement vers 
3,2  (voir figure 4.2.2.1.a  droite). On retrouve ici les contributions O-O dans les ttradres 
silicats dÕune part et dans les polydres du fer. DÕautre part, on remarque ici quÕon ne peut 
pas distinguer les distances O-O dans les ttradres FeO4 et dans les pentadres FeO5. 
 
Un oxygne li  un fer en coordinence 5 sera de prfrence li  un autre [5]Fe  cause 
de la sgrgation des FeO5 (voir paragraphe 4.2.3.2). Sinon il sera plutt li  un fer en 
coordinence 4 quÕ un silicium.  
 
&'
2.3 OR
(
ANISATION A MO
*
ENNE DISTANCE 
 
Les seconds maximums de gSi-O(r) et gFe-O(r) apparaissent vers 4,15  et 4,40  
respectivement (voir figure 4.2.2.1.a). Ce sont les deux seules fonctions de corrlation de 
paires partielles qui prsentent un maximum dans cette zone, on retrouve ici les attributions 
faites dans les fonctions DFe(r) et DNFS-nat(r)  Si-O(2) et Fe-O(2). 
 
La figure 4.2.3. prsente les fonctions de corrlation de paires partielles cation-cation. 
Nous commenterons cette figure dans la suite. 
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Figure 4.2.3. Fonctions de distribution de paires partielles pour les 
corrlations cation-cation extraites des simulations EPSR pour 
lÕchantillon NFS-nat.  
 
4.2.3.1 Enchanement des polydres cationiques SiO4 et FeOx : 
 
La plus courte distance Si-Si est ~ 3,15 . Les ttradres silicats sont lis entre eux par 
sommets [Mozzi et Warren, 1969].  
 
Le premier maximum de gFe-Si(r) apparat  3,33 . Compte tenu des distances Si-O et 
Fe-O, cette distance est associe  un enchanement par sommet des ttradres SiO4 et des 
polydres FeOx (avec x = 4 ou 5).  
En effet, dans le cas de ttradres lis par sommets, la distance maximale Fe-Si est : 
d
max Fe"Si = dFe"O + dSi"O =1,89 +1,63 = 3,52 
et dans le cas de ttradres lis par artes, la distance maximale Fe-Si serait : 
d
max Fe"Si =
dFe"O
3
+
dSi"O
3
= 2,03  
Pour ces calculs, nous nous sommes placs dans le cas de ttradres uniquement. 
Cependant nous avons vu quÕune partie du fer se trouvait en coordinence 5. Dans ce cas, la 
distance maximale Fe-Si pour des polydres lis par artes est plus faible que 2,03 . Les 
ttradres silicats sont donc lis par sommet aussi bien aux ttradres FeO4 quÕaux 
pentadres FeO5.  
On remarque dÕautre part que le premier pic de gFe-Fe(r) est asymtrique. Il a t ajust 
en utilisant deux Gaussiennes (figure 4.2.3.1.  gauche) reposant sur une ligne de base 
horizontale. Ce pic est constitu de deux contributions vers 2,93 ± 0,05  et 3,39 ± 0,05  
reprsentant 15 % et 85 % de lÕaire totale du pic.  
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Si on calcule la distance Fe-Fe maximale dans le cas de ttradres FeO4 lis par 
sommets (1) et par artes (2), on obtient : 
d
max Fe"Fe = 2dFe"O = 2 #1,89 = 3,78 (1) 
d
max Fe"Fe = 2
dFe"O
3
= 2,18 (2) 
 
Il faut noter que ces distances maximales ont t calcules en faisant une nouvelle fois 
lÕhypothse de ttradres rguliers. En ralit, tout le fer nÕest pas en site ttradrique et les 
polydres FeOx (x = 4 ou 5) ne sont pas totalement rguliers, pour preuve la grande valeur de 
! pour les corrlations Fe-O dans les ajustements Gaussiens des fonctions de corrlation 
totales et de premire diffrence. Il existe donc probablement des distorsions pour les FeOx 
lis par artes tendant  minimiser la rpulsion lectrostatique entre les cations du fer au 
centre de ces ttradres. Ces distorsions provoqueraient une forte augmentation des distances 
Fe-Fe par rapport aux calculs faits ci-dessus dans le cas idal. 
Les deux contributions dans le premier pic de gFe-Fe(r) peuvent donc tre associes  
diffrents enchanements des polydres du fer : par artes pour la distribution minoritaire 
correspondant  une distance Fe-Fe de 2,93 ± 0,01  et par sommets pour la contribution 
majoritaire correspondant  une distance Fe-Fe de 3,39 ± 0,01 . Sur la figure 4.2.3.1  
droite, on peut voir des exemples de distances Fe-Fe pour des FeO5 partageant des artes et 
des FeO4 partageant des sommets. On retrouve bien les valeurs moyennes de dFe-Fe dans les 
deux cas cits ci-dessus. 
 
  
 
 
Figure 4.2.3.1. Ë gauche : ajustement Gaussien du premier pic de gFe"Fe (r). 
Ë droite : reprsentation des polydres cationiques et mise en vidence des 
diffrents enchanements des polydres FeOx, par artes (au milieu) et par 
sommets ( droite). 
 
Les ttradres silicats sont donc lis  tous les autres polydres cationiques (SiO4, FeO4 
et FeO5) par les sommets alors que les ttradres FeO4 ainsi que les pentadres FeO5 peuvent 
tre lis entre eux par sommets mais aussi par artes. 
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4.2.3.2 Distribution du fer dans le rseau silicat 
 
Nous venons de voir que les distances Fe-Fe observes sont caractristiques de 
polydres partageant des artes ou des sommets. Cependant, compte tenu de la teneur en fer 
leve, la prsence de liaisons Fe-O-Fe nÕimplique pas obligatoirement une sgrgation des 
atomes de Fe.  
On peut valuer la tendance des cations Fe  la sgrgation en calculant le rapport entre 
le nombre de Fe seconds plus proches voisins et le nombre total de plus proches voisins, Si et 
Fe 
CN
Fe"Fe
CN
Fe"Fe + CNFe"Si
#
$
%
&
'
( . Sa valeur est compare avec la valeur thorique que prendrait ce 
rapport dans le cas dÕune rpartition alatoire,  savoir 1/3 (on rappelle que la formule brute 
est NaFeSi2O6). Les rayons de coupure utiliss pour calculer ces coordinences sont une 
nouvelle fois pris au minimum suivant le premier pic des g(r) partielles, cÕest--dire 4,17  
pour Fe-Fe, 3,87  pour Si-Fe. On trouve que ce rapport est gal  0,42. Une variation de ± 
0,1  des rayons de coupure ci-dessus ne modifie pas le rapport obtenu (0,42). On peut donc 
conclure  une sgrgation des cations du fer par rapport  une rpartition totalement 
alatoire. 
Si on diffrencie le fer en coordinence 4 et 5, on peut rcrire la formule brute du verre : 
Na[4]Fe0,6
[5]Fe0,4Si2O6. On value ainsi la tendance du fer en coordinence 4 et 5  la 
sgrgation en comparant les valeurs exprimentales de 
CN [ 4]
Fe"[ 4]Fe
CN [ 4]
Fe"[ 4]Fe
+ CN [ 4]
Fe"[ 5]Fe
+ CN [ 4]
Fe"Si
#
$
%%
&
'
(( et 
CN [ 5]
Fe"[ 5]Fe
CN [ 5]
Fe"[ 5]Fe
+ CN [ 5]
Fe"[ 4]Fe
+ CN [ 5]
Fe"Si
#
$
%%
&
'
((   
0,6
3
= 0,20  
et 
0,4
3
= 0,13 respectivement. Les rayons de coupure sont les mmes que ceux utiliss ci-
dessus : 4,17  pour les paires [x]Fe-[x]Fe et 3,87  pour les paires [x]Fe-Si, avec x=4 ou 5. Les 
deux rapports exprimentaux sont gaux  0,23. Compte tenu des erreurs exprimentales et 
des incertitudes, la valeur 0,23 est trop proche de 0,20 pour pouvoir conclure  une 
clusterisation du fer en coordinence 4. Les liaisons [4]Fe-O-[4]Fe observes par exemple sur la 
figure 4.2.3.2.a ne sont donc dues quÕ une rpartition alatoire du fer en coordinence 4 au 
sein de la matrice vitreuse. Par contre, la valeur de 
CN [ 5]
Fe"[ 5]Fe
CN [ 5]
Fe"[ 5]Fe
+ CN [ 5]
Fe"[ 4]Fe
+ CN [ 5]
Fe"Si
# 
$ 
% % 
& 
' 
( (  
(gale  0,23) est trs suprieure  la valeur attendue dans le cas dÕune rpartition alatoire 
des [5]Fe (0,13). Le fer en coordinence 5 a donc une forte tendance  la sgrgation comme le 
montre la figure 4.2.3.2.a o lÕon observe peu de FeO5 isols (reprsents par des points 
roses). Ë la suite dÕune observation dtaille des structures calcules avec EPSR, on constate 
que les pentadres FeO5 ont plutt tendance  partager des artes entre eux. 
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Figure 4.2.3.2.a. Reprsentation des liaisons [x]Fe-O-[x]Fe (x =4 ou 5) 
dans le plan xOz sur une paisseur de 38  (ct de la bote EPSR = 
38 ). Les atomes de [4]Fe et de [5]Fe sont reprsents par des sphres 
noires et roses respectivement. 
 
Il faut toutefois remarquer que, dÕaprs les images MET obtenues pour le verre NFS-
nat, ces sgrgations ne correspondent pas  des agrgats nanomtriques de fer (figure 2.2.3, 
chapitre 2).  
 
DÕaprs les distances Fe-Fe observes, nous venons de montrer que les polydres FeOx 
pouvaient partager des artes. Ce type dÕenchanement est mme privilgi pour les FeO5, 
dÕaprs lÕobservation de la structure EPSR. De plus, on peut observer la prsence dÕoxygnes 
tri-clusters, cÕest--dire des oxygnes partags entre trois ttradres FeO4 ou SiO4.Cependant, 
leur proportion reste trs faible et peut nÕtre due quÕ des artefacts de la mthode. Au 
contraire, les ttradres silicats ne peuvent partager que des sommets avec leurs voisins.  
On peut mettre en vidence ces diffrents types dÕenchanements en calculant les 
coordinences [4]Fe-X, [5]Fe-X et Si-X (avec X = [4]Fe, [5]Fe et Si). Si par exemple chaque 
sommet dÕun ttradre SiO4 ou FeO4 est partag avec un seul autre polydre (ttradre ou 
pentadre) alors on doit trouver des coordinences CN [ 4]
Fe"X
 et CN
Si"X
 gales  4. Si, en 
revanche, un (ou plusieurs) de ces sommets est partag avec deux autres polydres, ou bien si 
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on a des liaisons par artes, alors ces coordinences seront suprieures  4. Les rayons de 
coupure utiliss sont : 4,17  pour [x]Fe-[x]Fe, 3,87  pour Si-[x]Fe et 3,60  pour Si-Si. On 
obtient alors : 
CN
Si"X = CNSi"Si + CNSi"[ 4]Fe + CNSi"[ 5]Fe = 4,2 
CN [ 4]
Fe"X
= CN [ 4]
Fe"Si
+ CN [ 4]
Fe"
[ 4]
Fe
+ CN [ 4]
Fe"
[ 5]
Fe
= 5,2 
CN [ 5]
Fe"X
= CN [ 5]
Fe"Si
+ CN [ 5]
Fe"
[ 4]
Fe
+ CN [ 5]
Fe"
[ 5]
Fe
= 6,4  
La coordinence du silicium est donc proche de 4 et les ttradres SiO4 sont donc bien 
lis aux autres polydres cationiques (SiO4, FeO4 et FeO5) par les sommets uniquement. En 
revanche,  la coordinence de [4]Fe et de [5]Fe est plus grande que dans le cas ou les polydres 
ne seraient lis que par sommets : 5,2 contre 4 dans le cas de [4]Fe et 6,4 contre 5 dans le cas 
de [5]Fe. Les polydres FeO4 et FeO5 partagent donc des artes et/ou ont des sommets 
communs  plusieurs polydres. 
 
La figure 4.2.3.2.b rsume toutes les observations faites ci-dessus. On y voit la tendance 
 la sgrgation de FeO5 partageant des artes, alors que les FeO4 sont mieux rpartis dans la 
matrice et partagent plutt des sommets avec les polydres cationiques voisins. Les SiO4 sont 
lis aux autres polydres par les sommets uniquement. 
 
 
 
Figure 4.2.3.2.b. Reprsentation des polydres cationiques dans le 
plan xOz sur une paisseur de 15  (ct de la bote EPSR = 38 ). 
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4.2.3.3 Distribution du sodium 
 
Les premires corrlations Na-Na apparaissent  3,35 . Il existe donc des liaisons Na-
O-Na. Si on trace ces liaisons dans la bote de simulation (voir figure 4.5.3.3  gauche), on 
voit clairement des zones dans lesquelles les polydres de Na sont directement lis entre eux, 
et des zones plus pauvres en Na dans lesquelles on nÕa pas de connexions des polydres 
sodiques. La rpartition du sodium nÕest donc pas homogne. 
LÕabondance relative des Na seconds plus proches voisins autour des Na peut tre 
dtermine pour valuer la rpartition des Na, comme nous lÕavons fait dans le cas de Fe. On 
trouve que le rapport 
CN
Na"Na
CN
Na"Na + CNNa"Si + CNNa"Fe
 est gal  0,24. Dans le cas dÕune 
distribution alatoire, ce rapport est gal  ". On conclut donc que la rpartition du sodium 
est alatoire au sein de la matrice. 
Les polydres du sodium sont donc rpartis de faon alatoire mais inhomogne. La 
prsence de zones enrichies en Na au sein du rseau vitreux confirme le modle du rseau 
alatoire modifi de Greaves [Greaves, 1985]. 
 
Une rpartition inhomogne du sodium a t observe par des calculs de dynamique 
molculaire dans des sodosilicates contenant diffrentes teneurs en Na [Oviedo et Sanz, 
1998]. Les distances Na-Na observes, 4,16 dans un verre (Na2O)0,11.(SiO2)0,89 et 3,98 
dans un verre (Na2O)0,19.(SiO2)0,81 sont cependant plus longues que dans notre tude.  
De plus, Na est cens jouer le rle de compensateur de charge auprs des ttradres 
FeO4. Cependant, si on compare la rpartition du fer ttracoordin et du sodium dans la bote 
de simulation, on constate que les zones enrichies en Na ne concident pas avec des zones 
enrichies en [4]Fe (figure 4.2.3.3.  droite). Le sodium ne jouerait donc pas uniquement un 
rle de compensateur de charge dans le verre tudi ici. En effet, on constate une prfrence 
des ions Na+ pour des liaisons avec des oxygnes non-pontants : sachant quÕon a ~28% 
dÕoxygnes non-pontants, si la distribution des oxygnes autour des sodiums tait alatoire, 
on aurait CN
Na"ONP = 0,28 #CNNa"O = 0,28 # 7,33 = 2,05. Or, dÕaprs les simulations, on 
trouve que CN
Na"ONP = 2,80 . Les atomes de sodium ne jouent donc pas uniquement un rle de 
compensateur de charge auprs des ttradres FeO4, ils jouent aussi un rle de modificateur.  
De la mme faon, on montre que les ions Na+ ont une trs lgre prfrence pour les [5]Fe par 
rapport aux [4]Fe. Nous verrons une explication  cela dans la partie discussion.  
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Figure 4.2.3.3. Reprsentation des liaisons Na-O-Na ( gauche, traits 
verts) et des liaisons Fe-O-Fe ( droite, traits gris) dans le plan xOz 
sur une paisseur de 19 (ct de la bote EPSR = 38). Les atomes 
de Na et de [4]Fe  sont reprsents par des sphres jaunes et noires 
respectivement. 
 
./3 DISCUSSION 
 
Nous avons mis en vidence lÕexistence de deux types de sites de coordinences 
diffrentes pour le fer dans le verre sodosilicat NaFeSi2O6 tudi, de redox 
Fe
3+
/Fe
tot
= 88% . Dans ce verre, 60% du fer est en coordinence 4, le reste tant en 
coordinence 5. Compte tenu de la faible distance Fe-O dtermine pour le fer en coordinence 
4, nous avons conclu que seul le fer ferrique est en coordinence 4. La coordinence du fer en 
fonction de ses deux degrs dÕoxydation peut tre donc parfaitement tablie dans ce verre : le 
fer ferrique est majoritairement en site ttradrique (~70%) et en site pentadrique pour le 
reste alors que le fer ferreux est seulement en coordinence 5. 
Le silicium se trouve en coordinence 4 dans le verre tudi avec une distance Si-O gale 
 1,630 ± 0,001 . Cette distance est en bon accord avec celle trouve dans dÕautres verres 
silicats (voir partie rsultats 4.1.3). 
 
Des verres de composition NaFeSi2O6 (NFS-nat) ont dj t tudis par le pass en 
utilisant principalement les spectroscopies Mssbauer et dÕabsorption des rayons X. La 
spectroscopie dÕabsorption des rayons X avait permis de conclure  une coordinence 4 du fer 
ferrique avec une distance moyenne Fe3+-O gale  1,86  [Greaves, 1985 ; Binsted et al., 
1986], le fer ferreux se trouvant en site octadrique et jouant le rle de modificateur de rseau. 
Ces auteurs nÕont donc pas observ la prsence des deux populations de Fe3+, mais ceci peut 
tre d  la plus faible rsolution de la mthode utilise par rapport  notre tude. La 
spectroscopie Mssbauer a aussi permis de conclure  un rseau totalement polymris pour 
NaFe3+Si2O6, tout le fer ferrique tant stabilis en site ttradrique par la compensation de 
charge de Na+ [Mysen et al., 1980]. Les auteurs ont aussi montr que lÕajout de Fe3+ dans la 
composition de dpart, Na2SiO3, augmentait la polymrisation du rseau, en accord avec un 
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rle structural de formateur pour [4]Fe3+. Gosselin et al. [Gosselin et al., 1967] ont obtenu un 
dplacement isomrique pour Fe3+ compatible avec une coordinence comprise entre une 
coordinence ttradrique et une coordinence octadrique. Le dplacement isomrique obtenu 
pour Fe2+ est faible, compar  celui obtenu pour du [6]Fe2+. Ces rsultats pourraient donc tre 
en accord avec les coordinences 4 et 5 obtenues pour Fe3+ et Fe2+ dans notre tude. Il faut 
garder  lÕesprit que les dcompositions des spectres Mssbauer ont t faites  lÕaide de 
singulets et non pas de doublets, ceci a pu introduire des erreurs dans lÕestimation des valeurs 
des dplacements isomriques et de lÕcart quadrupolaire et donc une plus grande incertitude 
dans la dtermination des nombres de coordinence de Fe3+ et de Fe2+. Nous verrons dans le 
chapitre 7 que la spectroscopie Mssbauer ne permet pas non plus de distinguer les deux sites 
associs  Fe3+ dans le cas de nos verres. 
  
Le fer ferrique en coordinence 4 
 
LÕutilisation combine de la diffraction des neutrons  haute rsolution et de simulations 
structurales a donc permis de mettre en vidence deux populations de fer ferrique, de 
quantifier leur abondance relative et de dterminer les coordinences et les distances 
interatomiques auxquelles correspondaient ces deux populations. La majorit du fer ferrique, 
soit ~60 % de la teneur totale en fer, est en coordinence 4 avec une distance interatomique 
moyenne d [ 4]Fe 3+ "O =1,866 ± 0,001 , en accord avec les deux tudes en spectroscopie 
dÕabsorption X cites ci-dessus. Le reste du fer ferrique, ~ 28 % = 40 "12( ) de la teneur totale 
en fer, est en coordinence 5 1. Les ttradres FeO4 observs ici sont distordus, de mme que 
les pentadres FeO5.  
La prsence de fer ferrique dans des coordinences diffrentes dans des verres oxyds a 
dj t mise en vidence dans de prcdentes tudes. Entre autres, lÕutilisation de la 
spectroscopie dÕabsorption des rayons X [Calas et Petiau, 1983] avait dj permis de montrer 
quÕil existait deux populations de fer ferrique dans un verre de composition Na2Si2O5 
contenant 3 pds % de Fe2O3. Une majorit de Fe
3+ (~70%) tait en coordinence 4 mais les 
auteurs nÕavaient pas pu conclure de faon certaine quant  la coordinence du Fe3+ restant. 
Une tude combine de spectroscopie dÕabsorption des rayons X et de spectroscopie 
Mssbauer a permis dÕvaluer les proportions relatives de [4]Fe3+ et de [6]Fe3+ dans des 
aluminosilicates en fonction de la teneur en calcium et en sodium [Antoni et al., 2004] sans 
toutefois donner accs aux distances Fe-O correspondant  ces deux espces. Cependant, dans 
ces verres, les auteurs nÕavaient pas dtect la prsence de fer, ferrique ou ferreux, en 
coordinence 5. 
 
La prsence de fer ferrique en coordinence 4 a pu tre mise en vidence dans de 
nombreuses compositions de verres silicats et sa prsence est souvent associe  un rle de 
formateur de rseau (voir chapitre 1). Dans notre verre, la rpartition alatoire de [4]Fe3+ ainsi 
                                                
1 Le fer ferrique en coordinence 4 reprsente ~70 % = 60
88
"100
#
$
%
&
'
(de la teneur totale en fer ferrique, le 
ferrique en coordinence 5 reprsente donc ~30 % (100 Ð 70) de la teneur totale en fer ferrique. 
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que lÕenchanement des ttradres FeO4 par sommets avec les autres ttradres FeO4 et avec 
les ttradres silicats SiO4 est en accord avec un rle de formateur pour 
[4]Fe3+. 
 
Le fer, ferrique et ferreux, en coordinence 5 
 
La seconde population de fer, en coordinence 5, reprsente ~ 40 % du fer total et est 
constitue  la fois de fer ferrique et de tout le fer ferreux, soit 28 % = 40 "12  et 12 % de la 
teneur en fer totale, respectivement. La distance moyenne pour ce fer en coordinence 5 est 
d [ 5]Fe"O = 2,010 ± 0,002 . 
Le fer ferreux en coordinence 5 a dj t observ dans des verres silicats rduits en 
utilisant la spectroscopie Mssbauer [Rossano et al., 1999], le XANES [Galoisy et al., 2001 ; 
Wilke et al., 2007] ou en combinant diffrentes techniques [Jackson et al., 2005]. En 
combinant des rsultats dÕEXAFS et de XANES, Giuli et al. [Giuli et al., 2002] ont montr 
que pour Fe2+ en coordinence 5 dans des tectites (verres rduits) on avait 
d
Fe 2ﬃ "O
= 2,00± 0.02 , ce qui est en accord avec la distance moyenne dtermine ici. 
Notons ici que ce serait la premire fois que lÕon observe du fer ferreux en coordinence 5 dans 
des verres oxyds. 
LÕexistence du fer ferrique en coordinence 5 a t mise en vidence indirectement et 
plus rcemment en combinant le XANES au seuil K de Fe et des calculs de dynamique 
molculaire dans le liquide [Farges et al., 2004], ainsi que par des dterminations de volumes 
molaires partiels [Liu et Lange, 2006]. 
 
LÕexistence de cations en coordinence 5 nÕest pas exceptionnelle, cette coordinence 
ayant en effet dj t observe pour dÕautres lments de transition. Des tudes combinant 
diffraction des neutrons avec substitution isotopique, EXAFS et simulations structurales 
[Wright et al., 1977 ; Yarker et al., 1986 ; Cormier et al., 1998], ont permis de montrer que le 
Ti4+ se trouvait au centre dÕune pyramide  base carre. LÕutilisation combine du XANES, de 
lÕEXAFS et de la spectroscopie dÕabsorption optique [Galoisy et Calas, 1993] a rvl 
lÕexistence de deux populations de nickel : [4]Ni2+ et [5]Ni2+, la proportion des deux 
populations variant avec la composition du verre. La prsence de [4]Ni2+ permet dÕexpliquer la 
coloration violette des verres contenant de gros alcalins tels que K+, alors que la prsence de 
[5]Ni2+ permet dÕexpliquer la coloration marron des verres contenant Na+ ou Li+ [Calas et al., 
2002]. DÕautres cations divalents sont observs en coordinence moyenne proche de 5, tels que 
Cu2+, Mg2+ ou Zr2+ [voir rfrences dans Galoisy et Calas, 1993]. 
Plusieurs gomtries peuvent tre observes pour les cations en coordinence 5 dans les 
verres. Ti4+ se trouve au centre dÕune pyramide  base triangulaire [Wright et al., 1977 ; 
Yarker et al., 1986 ; Cormier et al., 1998], alors que Ni2+ serait au centre dÕune bipyramide 
triangulaire distordue, bipyramide trigonale [Galoisy et Calas, 1993].  
Le volume molaire partiel de Fe2O3 dans des liquides NFS et KFS (Na2O-Fe2O3-FeO-
SiO2 et K2O-Fe2O3-FeO-SiO2) ne montrant pas de dpendance marque avec la temprature 
ou avec la composition, comme cÕest le cas pour TiO2, Liu et Lange [Liu et Lange, 2006] ont 
conclu que les gomtries du fer et du titane en coordinence 5 devaient tre diffrentes. Ainsi, 
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on pourrait exclure la prsence de fer ferrique au centre dÕune pyramide  base carre dans 
leurs verres. Cependant, les rsultats de nos simulations ne permettent pas de mettre en 
vidence une gomtrie particulire (pyramide  base carre ou bipyramide trigonale) ni 
dÕexclure de faon dfinitive lÕune de ces gomtries pour le fer pentacoordin dans notre 
systme. Les polydres FeO5 sont trs distordus, mme si lÕon observe la prsence de 
bipyramides trigonales ou de pentadres de gomtrie proche de pyramides  base carre. 
Cependant, la prsence de pyramides  base carre est  prendre avec prcautions tant donn 
quÕune telle gomtrie nÕest pas prsente pour le fer dans les minraux naturels. 
 
Le rle structural de ce fer, ferrique et ferreux, en coordinence 5 est plus dlicat  
interprter. La prsence dÕune proportion significative dÕoxygnes non-pontants (28%) est  
associer  la prsence de ce fer pentacoordin. Le fer en coordinence 5 est-il lui aussi un 
modificateur, responsable de la dpolymrisation du rseau ? Nous avons montr que le fer en 
coordinence 5 dans notre verre (NaFeSi2O6) avait fortement tendance  sgrger, les 
pentadres FeO5 tant le plus souvent lis par artes. Ces enchanements par artes ne sont pas 
en accord avec un rle de formateur car ils ne favorisent pas la formation dÕun rseau 
tridimensionnel, contrairement  des enchanements par sommet uniquement, ils ne 
permettent donc pas dÕaugmenter la polymrisation du rseau. 
DÕautre part, la prsence de zones enrichies en [5]Fe vient confirmer le modle du rseau 
alatoire modifi [Greaves, 1985] qui a aussi t confirm exprimentalement [Eckersley, 
1988 ; Cormier et al., 2001]. Dans ce cas, le fer en coordinence 5 jouerait un rle de 
modificateur de rseau. 
Rossano et al. [Rossano et al., 2002] avaient aussi observ une tendance des pentadres 
(Fe2+O5 dans leur tude)  se lier par artes. Cependant, dans le cas du verre CaFeSi2O6 quÕils 
avaient tudi, ils nÕavaient pas conclu  une tendance  la sgrgation des cations Fe2+ et 
Ca2+. Les enchanements Fe-O-Fe correspondaient  ceux rencontrs pour une rpartition 
alatoire du fer. La substitution de lÕalcalino-terreux par lÕalcalin provoque donc dÕune part 
une oxydation du fer ferreux en fer ferrique mais aussi la sgrgation des pentadres FeO5. Le 
fer en coordinence 5 pourrait donc ne pas avoir pas le mme comportement structural dans les 
verres dÕalcalins et dÕalcalino-terreux.  
 
La prsence de fer en coordinence 5 pourrait tre une rminiscence de lÕtat liquide. En 
effet, les verres silicats tant obtenus par trempe rapide  partir de la fonte, leur structure 
locale pourrait rsulter du figeage des changes dynamiques ayant lieu dans le liquide. Cette 
image est base sur une description du rseau silicat obtenue par RMN de 17O et de 29Si 
[Farnan et al., 1992 ; Stebbins et al., 1992]. Dans cette vision, un des processus lmentaire 
de la relaxation structurale (le flux visqueux) correspond  lÕchange dÕun oxygne non-
pontant via une espce intermdiaire de haute coordinence [Stebbins, 1995]. Ici, si on tend 
cette vision au cas du fer, cette espce intermdiaire serait le [5]Fe. LÕexistence de 
distributions de sites dans le verre rsulterait alors des mouvements des atomes dÕoxygne 
entre les diffrents cations dans le liquide.  
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Valence de liaison 
 
Pour vrifier la stabilit des diffrents enchanements de polydres, nous avons fait des 
calculs de valence de liaison en utilisant les distances interatomiques dtermines 
exprimentalement. La valence de la liaison entre les atomes i et j est calcule en utilisant la 
relation empirique entre longueur de liaison (Rij) et valence de liaison (sij) tablie par Brese et 
OÕKeeffe [Brese et OÕKeffe, 1991] (rappel du paragraphe 4.2.1) : 
sij = exp "
Rij " R0
0.37
#
$
%
&
'
( 
o R0 est une constante spcifique de la paire ij. La somme des sij sur tous les voisins j 
situs dans un rayon de coupure Rc autour de lÕatome i donne la valence de liaison totale sur i. 
 
Ces calculs montrent que la valence de la liaison [4]Fe3+-O est de 0,75 u.v. (unit de 
valence) contre 0,51 u.v. pour la liaison [5]Fe3+-O et 0,46 u.v. pour [5]Fe2+-O. Pour simplifier le 
raisonnement, on considrera une seule espce de fer en coordinence 5 avec une valence 
moyenne de liaison [5]Fe-O gale  0,5 u.v. Les valences des liaisons Na-O et Si-O sont 
0,25u.v. et 1 u.v. respectivement. 
La saturation des charges (par exemple $O = 2 u.v.) est ncessaire  la stabilit des 
solides. Un oxygne li  deux [4]Fe aura donc besoin dÕune compensation de charge, qui 
pourra tre assure par deux sodium ou par un fer en coordinence 5. De mme, un oxygne 
partag par deux [5]Fe prsente un dficit de charge dÕune unit de valence. Ce dficit pourra 
tre compens par un silicium ou bien par un [4]Fe et un Na. La figure 4.5.a. illustre quelques 
un de ces cas.  
 
  
 
Figure 4.5.a. Modles de valence de liaison pour deux exemples 
dÕenchanements [4]Fe-O-[4]Fe et [5]Fe-O-[5]Fe. 
 
On voit donc que pour compenser la charge des oxygnes impliqus dans des liaisons 
avec le fer, on va favoriser le partage des O impliqus dans des liaisons Fe-O-Fe entre trois 
polydres SiO4, FeO4 et/ou FeO5. Dans ce verre oxyd, le fer en coordinence 5 pourra donc 
jouer le rle de compensateur de charge auprs des ttradres FeO4. 
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On constate que dans les structures simules avec EPSR, les oxygnes impliqus dans 
une liaison par artes entre pentadres FeO5 sont souvent aussi partags avec un troisime 
polydre cationique par un sommet (figure 4.5.b). Cette tendance a aussi t observe par 
Winkler et al. [Winkler et al., 2004] dans le cas dÕun verre Al2O3-2SiO2. Les auteurs ont 
montr que les oxygnes engags dans une liaison par arte entre deux ttradres AlO4 et/ou 
SiO4 sont aussi partags avec un troisime ttradre auquel ils sont lis par un sommet. 
La prsence de [5]Fe favorise donc la formation dÕoxygne tri-coordonn quÕil faut 
cependant distinguer des oxygnes tri-cluster, qui correspondent  une oxygne li  trois 
ttradres (FeO4 ou SiO4).  
 
 
Figure 4.5.b. Exemple de deux FeO5 (roses) lis par une arte, un des 
oxygnes est partag avec un SiO4 (bleu). (Ttradre FeO4 en noir, 
atomes de sodium en jaune). 
 
Lien avec les proprits physiques 
 
Selon Bottinga et al. [Bottinga et al., 1995], la viscosit peut tre considre comme la 
rflexion de la force moyenne de liaison dans le liquide ; les liquides avec des liaisons plus 
fortes ont des viscosits plus leves  une temprature donne.  
LÕeffet de lÕintroduction du fer dans un rseau silicat peut avoir deux consquences 
selon la composition considre. LorsquÕon substitue le fer au silicium, on observe une 
diminution de la viscosit [Dingwell et Virgo, 1988]. Cette substitution ne va pas modifier la 
polymrisation du rseau, par contre la force de la liaison [4]Fe-O est plus faible que celle de 
Si-O. La diminution de la viscosit quand Fe est substitu  Si traduit ce changement de force 
de liaison. Elle peut aussi traduire la prsence de fer avec une grande coordinence (5 et/ou 6). 
En revanche, si on ajoute Fe dans un liquide dpolymris, du type CaO-SiO2, on observe 
tout dÕabord une augmentation de la viscosit qui diminue ensuite si on continue dÕajouter du 
fer [Mysen et al., 1985c]. LÕaugmentation de la viscosit serait  mettre en relation avec le 
rle structural du fer ferrique en coordinence 4 : ce cation va mobiliser le sodium, ou le 
calcium, dans un rle de compensateur de charge pour stabiliser Fe3+ dans un rle de 
formateur de rseau (en coordinence 4). Ceci renforce le rseau par deux effets : (i) le [4]Fe3+ 
joue le rle de formateur et augmente la polymrisation du rseau, (ii) lÕalcalin ou alcalino-
terreux ne joue plus un rle de modificateur et nÕest donc plus responsable de la 
dpolymrisation du rseau. LÕaugmentation du module lastique de verres sodosilicats avec 
tude structurale du verre ferri-silicat NaFeSi2O6 
 - 107 - 
la teneur en fer a aussi t attribue  la prsence de fer ferrique en coordinence 4 et donc 
formateur de rseau [Burkhard, 1997]. Le rle de formateur de rseau pour Fe3+ en site 
ttradrique est aussi en accord avec lÕaugmentation de la viscosit observe lors de 
lÕoxydation du verre et lÕaugmentation de la proportion de [4]Fe3+ par rapport au [6]Fe3+ 
[Mysen et al., 1980]. DÕautre part, quand on substitue Fe  Si, ou si on ajoute de trop grandes 
quantits de fer, la viscosit diminue. Cet effet pourrait tre attribu  la prsence dÕune 
proportion non ngligeable du fer en coordinence 5. Nous avons vu que [5]Fe ne se plaait pas 
en position de formateur : il aurait plutt un rle de modificateur. La prsence de [5]Fe, 
induisant la formation de ONP, et donc la dpolymrisation, va donc galement aller dans le 
sens dÕune plus faible viscosit. Notre tude porte sur lÕtat vitreux et lÕon peut sÕattendre  
des changements structuraux dans lÕtat liquide, comme une augmentation de la proportion de 
fer en coordinence 5.  
 
Ces observations sont en accord avec les rsultats de spectroscopie de photomission 
des rayons X (X-ray photoemission spectroscopy, XPS) [Mekki et al., 1996]. Les spectres 
XPS de O 1s montrent que la proportion dÕoxygnes non-pontants augmente  mesure que la 
teneur en fer augmente dans des verres 0.3Na2O.xFe2O3.(0.7-x)SiO2. Ceci peut tre d  la 
prsence du fer en coordinence 5 jouant le rle de modificateur et augmentant la 
dpolymrisation du rseau sodosilicat de dpart. 
 
Des dterminations exprimentales de capacit calorifique ont mis en vidence une 
volution anormale de Cp avec la temprature dans les systmes Na2O-(FeO)-Fe2O3-SiO2 
(NFS) et Na2O-TiO2-SiO2 (NTS) : Cp diminue lorsque la temprature augmente au-del de la 
temprature de transition vitreuse [Tangeman et Lange, 1998]. Des variations de capacit 
calorifique avec la temprature refltent des modifications de la structure du liquide et 
permettent donc de faire un lien quantitatif entre les proprits thermodynamiques et les 
proprits de transport comme la viscosit. Une diminution de CP dans des liquides 
titanosilicats avait t associe  lÕexistence de [5]Ti4+ le long de lÕinterface entre domaines 
enrichis en formateurs et domaines enrichis en modificateurs et  la dcomposition de ces 
domaines au-del de la temprature de transition vitreuse [Farges et al., 1996]. Un tel 
mcanisme pourrait donc avoir lieu dans le cas du systme NFS. Ceci implique donc 
lÕexistence de domaines enrichis en modificateurs, ce qui est en accord avec la sgrgation du 
[5]Fe observe dans notre systme. 
 
De tels enchanements de pentadres FeO5 par artes peuvent avoir une influence sur les 
proprits optiques et lectriques du verre tudi. Dans des verres phosphats, la conduction 
lectrique se fait par saut dÕun lectron entre Fe2+ et Fe3+ voisins [Mogus-Milankovic et al., 
2007 ; Mandal et Gosh, 1996]. Un tel transfert de charge entre Fe2+ et Fe3+ permettrait 
dÕexpliquer la coloration marron trs sombre du verre. De plus, des interactions magntiques 
pourraient rendre possible des inversions de spin dans Fe3+ qui pourraient aussi expliquer la 
coloration. DÕautre part, la prsence dÕune majorit de [4]Fe3+ est en accord avec la 
modlisation des proprits optiques des verres silicats contenant une majorit de [4]Fe3+ 
dans le proche UV [Uchino et al., 2000]. 
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Cook et al. [Cook et al., 1990], ont montr que lÕoxydation de verres aluminosilicats 
contenant du fer et du magnsium se faisait principalement par diffusion des cations divalents 
(Mg2+ et Fe2+) vers la surface du verre o ils ragissent avec lÕoxygne pour former des 
phases cristallines riches en Fe et en Mg. En revanche, le fer ferrique en coordinence 4 jouant 
le rle de formateur de rseau est beaucoup moins mobile [Sorensen et al., 2005]. En rgle 
gnrale, la diffusion des cations non-formateurs est plus rapide que celle des formateurs, et 
cÕest elle qui va contrler la composition et la structure des phases nuclantes [Roskoz et al., 
2005]. En raison de la force de liaison [5]Fe-O plus faible que celle [4]Fe-O, les [5]Fe devraient 
avoir une plus grande mobilit, contrairement  [4]Fe3+ qui a un rle de formateur comme Si. Il 
est donc attendu que, les [5]Fe ayant tendance  sgrger dans le verre et tant une des espces 
les plus mobiles, aprs Na+, les phases nuclant en premier soient riches en fer. En effet, dans 
les verres contenant du fer, les cristaux qui se forment pendant la dvitrification sont en 
gnral riches en fer. On observe en particulier la formation dÕhmatite Fe2O3 [Kehagias et 
al., 2006 ; Pinakidou et al., 2007] dans laquelle le fer est en coordinence 6. Les zones 
enrichies en fer et en particulier en fer en coordinence 5, pourraient donc tre des prcurseurs 
de ces cristaux.  
 
 
020 CONCLUSION 
 
Dans ce chapitre, nous avons utilis la diffraction des neutrons combine avec la 
substitution isotopique du fer afin de dterminer la structure du rseau silicat dÕun verre de 
composition NaFeSi2O6 en sÕintressant en particulier  lÕorganisation structurale autour du 
fer  courte et moyenne distance. Ces donnes de diffraction, combines avec des simulations 
structurales nous ont permis de mettre en vidence lÕexistence de deux populations diffrentes 
de fer ferrique : la majorit du fer ferrique est en coordinence 4, le reste est en coordinence 5. 
Tout le fer ferreux, quant  lui, serait en coordinence 5. Les distances Fe-O dans les deux cas 
ont pu tre dtermines grce  la trs bonne rsolution des donnes de diffraction.  
La prsence dÕune majorit de fer ferrique en coordinence 4, ainsi que la distance Fe3+-
O dtermine ici, sont en accord avec les donnes de la littrature. Nous avons pu obtenir des 
donnes prcises sur lÕorganisation  moyenne distance autour de cette espce : ce fer ferrique 
ttracoordin est distribu de faon alatoire dans le rseau silicat et partage des sommets 
avec les autres polydres cationiques. [4]Fe3+ se placerait donc dans un rle de formateur e 
rseau.  
Nous avons aussi pu montrer que le fer en coordinence 5 avait tendance  sgrger. Le 
fer en coordinence 5 jouerait le rle de modificateur de rseau. La prsence de cette espce, 
mme si elle est minoritaire par rapport  la coordinence 4, est trs importante. En effet, cÕest 
elle qui peut permettre dÕexpliquer les variations de certaines proprits physiques des verres 
silicats contenant du fer dcrites dans la littrature. Entre autres, nous proposons une 
corrlation entre les modifications de viscosit dans divers silicates lors de lÕajout de fer et le 
rle structural de Fe. Nos rsultats sur lÕorganisation  moyenne distance nous ont aussi 
tude structurale du verre ferri-silicat NaFeSi2O6 
 - 109 - 
permis de corroborer les variations de proprits thermodynamiques telles que la capacit 
calorifique avec la prsence de zones dans le verre enrichies en fer en coordinence 5. De plus, 
la prsence de [5]Fe sgrg permettrait dÕexpliquer les proprits optiques ou magntiques 
des verres riches en fer. 
 
Il serait intressant de refaire des simulations en tenant compte de la prsence du fer 
ferreux, donnant accs  lÕinformation structurale autour du fer ferrique ainsi que du fer 
ferreux, indpendamment lÕun de lÕautre . 
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CHAPITRE 5 : EXPERIENCE DE DIFFUSION 
E STIQUE DES RA3ONS X ET DES NE TRONS DANS 
9; S3STEME NaFeXAl1-XSi<O6 : ET DE DE 9A 
SUBSTIT TION DE Al
3+ 
PAR Fe
3+
 
 
 
Le fer ferrique et lÕaluminium ayant une charge identique et des rayons ioniques 
comparables, on fait souvent la comparaison entre les rles structuraux de Fe3+ et de Al3+. 
LÕaluminium est connu pour jouer le rle de formateur de rseau dans les verres silicats si le 
dficit de charge des ttradres AlO4 est compens par la prsence dÕalcalins ou dÕalcalino-
terreux. Dans ce cas, lÕaluminium se trouve en coordinence 4. Nous venons de voir que le fer, 
ferrique  88%, dans le verre NFS-nat, occupait des sites de coordinence 4 et 5. Les deux 
cations ne semblent donc pas avoir le mme comportement structural. Nous allons vrifier si 
cette hypothse est vraie le long du joint NaFeSi2O6- NaAlSi2O6. Nous allons ainsi pouvoir 
tudier lÕinfluence de la teneur en Fe et en Al sur lÕorganisation  courte et moyenne distance. 
Pour lÕtude de la substitution de lÕaluminium par le fer nous avons choisi de combiner 
la diffraction des rayons X et des neutrons. Le fort contraste entre les facteurs de pondration 
des diffrentes paires atomiques nous permettra dÕobtenir des informations complmentaires. 
LÕintensit diffuse par les neutrons est proportionnelle  la longueur de diffusion cohrente 
(bc) alors que lÕintensit diffuse par les rayons X est proportionnelle,  Q = 0 , au numro 
atomique (Z) de lÕatome qui diffracte, puis diminue quand Q augmente. Les valeurs de bc et 
de Z sont regroupes dans le Tableau 3.4.3. Certaines paires atomiques vont donc avoir une 
contribution plus ou moins forte dans les fonctions dÕinterfrence et dans les fonctions de 
corrlations de paire selon la technique utilise. La figure 5 regroupe les poids relatifs pour 
les diffrentes paires rencontres dans les quatre verres tudis pour les deux techniques. 
 
Les fonctions dÕinterfrence et les fonctions de corrlations sont domines par les 
corrlations atomiques ayant les poids les plus importants. Ainsi, les fonctions obtenues par 
diffraction des neutrons seront largement domines par les contributions des paires O-O, Si-
O, Fe-O, Al-O puis Na-O. Les contributions cation-cation ont des poids trs faibles. La 
diffraction des neutrons permet donc de sonder le rseau anionique. En diffraction des rayons 
X, les quatre mmes paires vont dominer les fonctions dÕinterfrences et les fonctions de 
corrlation, mais elles nÕont plus un poids crasant comme dans le cas des neutrons. On 
pourra donc mieux rsoudre les contributions cation-cation en diffraction des rayons X. Cette 
technique nous permettra de sonder le rseau cationique. De plus, la longueur de diffusion des 
neutrons et le numro atomique du fer tant grands (pratiquement deux fois plus grands que 
ceux des autres lments), les paires atomiques faisant intervenir le fer vont donner des 
corrlations intenses, surtout en diffraction des rayons X. 
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Figure 5. Poids relatifs pour les quatre verres des diffrentes paires en 
diffraction des neutrons  droite (WNij (en %) coefficients de Faber-Ziman) 
(si i!j, Wij=2cicjbibj et si i=j, W ii = c i
2
b
i
2) et en diffraction des rayons X 
pour Q = 0 -1  gauche (si i ! j, Wi j= 2cicjZiZj et si i = j, W ii = c i
2
Z
i
2). 
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Dans tous ces verres le fer ferrique coexiste avec le fer ferreux. Mais plus la teneur en 
fer augmente, plus les verres son oxyds : le rapport Fe3+/Fetot prend les valeurs 86 %, 87 % et 
88 % dans les verres NFA 08.08, NFA 13.03 et NFS-nat respectivement. 
 
5.1 RES=>TATS ? IN@>=ENCE DE >A S=BSTITTION DE @e PAR Al 
DANS >E SCSTEME Na@eXAl1-XSiEO6 
5.1.1 @ACTEIRS DE STRICTIRE 
5.1.1.1 Description gnrale, points isobestiques 
 
La figure 5.1.1.1.a prsente les facteurs de structure obtenus pas diffraction des 
neutrons sur SANDALS et par diffraction des rayons X  lÕIMPMC1. 
Les oscillations structurales sÕtendent jusquÕ 35 -1 en diffraction des neutrons, 
indiquant un ordre  courte distance bien dfini le long du joint. De plus lÕeffet de la 
substitution de Fe par Al se manifeste principalement en dessous de 11 -1, traduisant que 
cette substitution affecte principalement lÕorganisation  moyenne distance.  
La Figure 5.1.1.1.b prsente un zoom sur la partie  bas Q des fonctions dÕinterfrence. 
Elle permet de mettre en vidence la prsence de points isobestiques espacs dÕenvirons 
1,30 0,15
"1. La prsence de ces points montre quÕon a un systme binaire (Fe/Al) avec un 
paramtre variable qui est lÕabondance relative de lÕaluminium et du fer. Les fonctions 
dÕinterfrence des verres intermdiaires sont donc les moyennes pondres par les teneurs en 
fer et en aluminium des fonctions dÕinterfrence des deux ples. Ainsi, la structure des verres 
intermdiaires est un mlange de la structure des verres des deux ples NaFeSi2O6 et 
NaAlSi2O6. 
La fonction dÕinterfrence en diffraction des neutrons du verre NAS est trs similaire  
celle dÕun verre dÕalbite NaAlSi3O8 surtout  bas Q [Zotov et al., 1995]. Ceci montre que 
lÕorganisation  moyenne distance des deux verres NaAlSi3O8 et NaAlSi2O6 (NAS) est la 
mme. En effet, ces deux verres sont considrs comme des exemples de verres  charpente 
tridimensionnelle totalement polymriss. 
 
                                                
1 Les expriences de diffusion des rayons X aux grand angles on tt effectues  lÕIMPMC sur le 
diffractomtre X'Pert PRO MRD (Panaytical) quip dÕune anode au Molybdne (raie K
J
1 de Mo, K=0,70932 
). La source a t utilise avec un courant de 40 mA et une tension acclratrice de 60 kV. Les mesures 
dÕintensit diffracte ont t faites selon le mode " /"  entre les angles 2¡ et 148¡, ce qui correspond  un 
domaine de vecteurs dÕonde sÕtendant de 0,3  17 -1. Les intensits diffractes mesures ont t corriges des 
contributions de lÕair et de la diffusion Compton selon les procdures dcrites par Marumo et Okuno [Marumo et 
Okuno, 1984] . Les chantillons taient placs sous forme de poudres dans des porte-chantillons rectangulaires 
(15M10 mm2) de deux millimtres dÕpaisseur. Chaque mesure a dur 39h. 
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Figure 5.1.1.1.a. Fonctions dÕinterfrences obtenues le long du joint 
NaFeSi2O6- NaAlSi2O6 par diffraction des neutrons (en haut) et par 
diffraction des rayons X (en bas). Les spectres ont t dplacs 
verticalement pour plus de clart. 
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Figure 5.1.1.1.b. Mise en vidence des points isobestiques (traits 
verticaux) sur les fonctions dÕinterfrences en diffraction des neutrons 
obtenus le long du joint NaFeSi2O6- NaAlSi2O6. 
 
5.1.1.2 Pic  faibles valeurs de Q 
 
Le premier pic  faibles valeurs de Q, parfois appel FSDP, est dplac vers les grandes 
valeurs de Q lors de la substitution de Al par Fe. Pour dterminer sa position, ce pic a t 
ajust avec une Gaussienne reposant sur la partie  bas Q du FSDP avec une ligne de base 
horizontale. Un exemple dÕajustement est montr sur la figure 5.1.1.2. ( gauche) pour le 
verre NFA 13.03. La figure 5.1.1.2. ( droite) prsente la variation de la position de ce pic en 
fonction de la teneur en fer du verre. La corrlation entre ces deux grandeurs est positive et 
pratiquement linaire. La distance de rptition caractristique, D, du rseau ferri-sodosilicat 
est donc plus faible que la distance de rptition caractristique du rseau alumino-
sodosilicat, passant de 3,89 ± 0,05   3,59 ± 0,04  dans NAS et NFS-nat respectivement. 
Le fer apporte donc un ordre structural  plus faible distance que lÕaluminium. DÕautre part, la 
demi-largeur  mi-hauteur du FSDP, !QP, est relie  la taille (ou  lÕtendue) de ces 
domaines de cohrence sur lesquels on voit sÕtablir la distance de rptition caractristique, 
L, par la relation L N
2"
#Q
P
 [Sokolov et al., 1992]. On peut calculer lÕincertitude sur L par la 
formule suivante : "(L) =
2#" ($Q
P
)
($Q
P
)
2
 [Zotov et al., 1996], o "(#Q
P
)  est lÕincertitude sur la 
largeur du premier pic de diffraction. 
La taille des domaines de cohrence reste constante, L = 13,8 ± 0,6 , le long du joint et 
on a vu que la distance de rptition diminuait lors de lÕajout de Fe. Les valeurs de QFSDP, 
!QP, D et L sont reportes dans le tableau 5.1.1.2. De plus on remarque que pour tous les 
verres, on a !QP ~ 0,26 QP. On retrouve bien les observations de Sokolov et al. [Sokolov et 
al., 1992] qui avaient montr que pour des verres dÕoxydes on avait !QP ~ (0,2-0,3) QP. La 
taille des domaines de cohrence des rseaux vitreux tudis ici est donc troitement relie  
la distance de rptition caractristique qui est  lÕorigine du premier pic dans les facteurs de 
structure. 
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Figure 5.1.1.2. Ajustement du pic  bas Q pour lÕchantillon NFA 
13.03 ( droite) et position du pic en fonction de la teneur en fer ( 
gauche). Estimation de lÕincertitude : QP et !QP ± 0,02 
-1. 
 
Echantillon at% Fe QP (
-1) D =
2"
Q
P
() !QP (
-1) L =
2"
#Q
P
() 
"Q
P
Q
P
 
NFS-nat 10,34 1,75 3,59 0,46 13,63 0,26 
NFA 13.03 8,16 1,71 3,67 0,46 13,51 0,27 
NFA 08.08 5,04 1,69 3,72 0,45 14,09 0,26 
NAS 0,00 1,62 3,89 0,45 14,09 0,27 
Tableau 5.1.1.2. Paramtres de lÕajustement du pic  bas Q par des 
Gaussiennes : position, QP, et demi-largeur  mi-hauteur, !QP (en 

"1) Estimation de lÕincertitude : QP et !QP ± 0,02 
-1. Taille des 
domaines de cohrence D et longueur de corrlation L (en ). 
 
La distance de rptition D dans le verre aluminosilicat, 3,89 ± 0,05 , est proche des 
valeurs 4,1  et 3,95 ± 0,02  observes dans la silice vitreuse [Johnson et al., 1983] et dans 
un sodosilicate [Zotov et al., 1996] respectivement. La longueur de corrlation, L, trouve ici 
est plus faible que dans la silice vitreuse, dans laquelle L ~ 20  (valeur calcule  partir de 
!QP dans a-SiO2 [Sokolov et al., 1992]) mais elle est plus grande que dans le cas dÕun verre 
de composition Na1,3Si2,68O6,02 pour lequel L = 6,0 ± 0,2  [Zotov et al., 1996]. La diminution 
de L reflte la dpolymrisation du rseau silicat provoqu par lÕajout du modificateur Na2O. 
La polymrisation diminue donc de la silice vitreuse, totalement polymrise, aux 
sodosilicates dans lesquels Na2O joue le rle de modificateur de rseau, en passant par les 
alumino-sodosilicates et les ferri-sodosilicates tudis ici dans lesquels Na2O va jouer le rle 
de compensateur de charge auprs des ttradres AlO4 et FeO4 et ne sera donc plus 
entirement disponible pour jouer son rle de modificateur. La valeur constante de L, 
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13,8 ± 0,6 , le long du joint montrerait quÕon nÕa pas de modification de la polymrisation du 
rseau lors de la substitution du fer par lÕaluminium.  
 
5.1.O QONCTIONS DE CORRESATION DITTERENTIE SVS 
 
Les fonctions de corrlation diffrentielles, D(r), ont t ont t calcules par 
Transforme de Fourier des fonctions dÕinterfrence convolues avec la fonction de Lorch. 
Les Transformes de Fourier ont t effectues de 0,4  35 -1 dans le cas de la diffraction 
des neutrons et de 0,8  16 -1 pour la diffraction des rayons X. La longueur de rsolution 
dans lÕespace rel tant gale  !r = $/Qmax, la rsolution obtenue en diffraction des neutrons 
est bien meilleure que celle obtenue en diffraction des rayons X : !r = 0,09  dans le premier 
cas contre !r = 0,20  dans le second. La figure 5.1.2.a prsente les fonctions de corrlation 
diffrentielles obtenues dans les deux cas. On remarque que les contributions des diffrentes 
paires sont largies dans le cas des rayons X et que certaines ont fusionn : les deux premiers 
pics visibles sur les DN(r) ont fusionn pour ne donner quÕun pic largi  grand r sur les DX(r). 
On retrouve globalement les mmes contributions que dans le cas des verres NFS (dans ce 
cas, se rfrer au paragraphe 4.4.) mais avec des intensits diffrentes selon les techniques et 
avec dÕautres structures correspondant aux corrlations Al-X (X = Al, Fe, Si, Na et O).  
Le premier pic, vers 1,63 , correspond  la contribution des paires Si-O dans les 
ttradres silicats SiO4. La seconde contribution, vers 1,89 , visible sur les D
N(r) et dont 
lÕintensit augmente avec la teneur en fer, est attribue aux paires Fe-O. La contribution Al-O 
est attendue entre ces deux premires contributions, vers 1,76  [Cormier et al., 2000b], mais 
son faible poids par rapport  Si-O et Fe-O, aussi bien en diffraction des neutrons quÕen 
diffraction des rayons X, ne permet pas de la mettre en vidence. La seule marque de cette 
contribution est lÕlargissement du premier pic  grand r dans la fonction de corrlation 
diffrentielle en neutrons de NAS. Puis un paulement apparat au pied du troisime pic, vers 
2,3. Cet paulement est attribu aux corrlations Na-O. Cette distance est en accord avec les 
distances Na-O reportes dans la littrature pour des verres silicats [Zotov et al., 1996 ; 
Brown et al., 1995] contenant du fer [Johnson et al., 1999] et des verres aluminosilicats 
[Cormier et Neuville, 2004]. 
Le troisime pic, vers 2,66 ± 0,01  est attribu aux liaisons O-O dans les units du 
rseau, ici SiO4, AlOx et FeOx. Ce pic devient asymtrique et sÕlargit sur sa partie  grandes 
valeurs de r lorsque la teneur en fer diminue, cÕest--dire lorsque la teneur en aluminium 
augmente. Un paulement est mme visible sur D
NAS
N
(r) vers 2,95 . Nous avions vu au 
paragraphe prcdent que la contribution des O-O dans les polydres FeOx devait apparatre 
vers 3,1 . Les distances Al-O sont comprises entre les distances Si-O et Fe-O, on peut donc 
supposer que les distances O-O dans les polydres AlOx seront comprises entre les distances 
O-O des polydres SiO4 et FeOx. LÕpaulement vers 2,95  serait donc  attribuer aux 
corrlations O-O dans les polydres AlOx. Nous reviendrons sur ce point aprs avoir calcul 
prcisment cette distance O-O moyenne dans les polydres AlOx  partir de la distance 
moyenne Al-O ainsi que la coordinence CNAl-O. 
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La quatrime contribution, vers 3,2, voit son intensit augmenter  mesure que la 
teneur en fer augmente. On peut noter la grande diffrence dÕintensit de cette contribution en 
diffraction des neutrons et des rayons X. En diffraction des neutrons, cette contribution est 
inexistante sur D
NAS
N
(r) puis son intensit augmente lorsque Al est remplac par Fe. On a donc 
pu lÕattribuer  des corrlations Fe-X (X = Fe , Al, Si ou Na) (voir paragraphe 4.1.2). En 
diffraction des rayons X, cette contribution apparat  3,13  dans D
NAS
X
(r) et est dj intense, 
puis elle se dplace vers les grandes valeurs de r, jusquÕ 3,20  dans D
NFS"nat
X
(r), et son 
intensit augmente lorsque Al est remplac par Fe. Ce pic peut donc aussi tre attribu aux 
paires Al-X, avec une distance moyenne Al-X plus faible (~3,13 ) que la distance moyenne 
Fe-X (~3,20 ).  
On observe ensuite deux contributions vers 4,20  et 4,40 , visibles sur les fonctions 
de corrlation diffrentielles de diffraction des neutrons. LÕintensit de la seconde augmente 
avec la teneur en fer, lÕintensit de la premire restant constante. Ces pics sont attribus aux 
corrlations Si-O(2) et Fe-O(2) (paragraphe 4.1.2). Ces deux contribution ne sont pas spares 
dans les DX (r)  par manque de rsolution, cependant leur contribution moyenne est dplace 
vers les grandes valeurs de r lorsque la teneur en fer augmente. On peut voir la contribution de 
Al-O(2) sur D
NAS
N
(r) vers 4,25 , mais le faible poids de cette paire combin  la proximit 
des contributions Si-O(2) et Al-O(2) fait que lÕincertitude est trs grande. 
Enfin, le pic  5,1  est attribu aux paires O-O(2) (paragraphe 4.1.2). Ce pic est plus 
intense dans les fonctions de corrlation de paires de NAS aussi bien en diffraction des 
neutrons quÕen diffraction des rayons X, on retrouvait la mme tendance pour le pic O-O. En 
effet, le poids relatif de la paire O-O est plus grand pour lÕchantillon NAS que pour les 
chantillons plus riches en fer (
OO
N
= 48%  et W
OO
X
W 23% pour NAS alors que W
OO
N
Z 38%et 
W
OO
X
\17% pour NFS-nat). 
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Figure 5.1.2.a Fonctions de corrlation diffrentielles totales, D(r), 
des verres NFS-nat, NFA 13.03, NFA 08.08 et NAS obtenues par 
Transforme de Fourier des fonctions dÕinterfrence sur les 
intervalles 0,4 - 35-1 et 0,8 - 16-1 en diffraction des neutrons et en 
diffraction des rayons X respectivement. 
 
Le premier pic des DN(r) a t ajust en utilisant des fonctions Gaussiennes pour les 
verres des deux ples uniquement (verres NAS et NFS-nat). En effet, nous avons vu au 
paragraphe 4.4.2.3. quÕil fallait considrer trois distributions (Si-O, Fe(1)-O et Fe(2)-O) pour 
ajuster ce premier pic pour lÕchantillon NFS-nat. Pour NAS, compte tenu de lÕasymtrie du 
premier pic, nous avons utilis deux fonctions gaussiennes reprsentant les corrlations Si-O 
et Al-O. Pour les verres intermdiaires, il aurait donc fallu utiliser quatre Gaussiennes, pour 
Si-O, Al-O, Fe(1)-O et Fe(2)-O. Ce qui signifie douze paramtres  ajuster. De plus, le poids 
de la paire Al-O tant faible devant celui des paires Si-O et Fe-O il aurait t difficile de 
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trouver des valeurs sres. Nous nÕavons donc pas ajust les deux verres intermdiaires NFA 
08.08 et NFA 13.03, pour ces verres nous nous baserons sur les observations faites sur les 
fonctions de corrlation totales et sur les rsultats des simulations structurales.  
 
LÕajustement de NFS-nat a t dcrit au paragraphe 4.1.3. La figure 5.1.2.b reprsente 
lÕajustement de NAS jusquÕ 2,2 . La distance Al-O trouve (1,757 ± 0,001 ) correspond 
bien  la distance caractristique pour Al au centre dÕun ttradre dÕoxygnes aussi bien dans 
des verres [Cormier et al., 2000] que dans des cristaux. Le facteur de Debye Waller est 
identique pour les paires Si-O dans les deux verres NAS et NFS-nat (soit 0,045 ). La 
substitution de Fe par Al nÕaffecte donc pas la gomtrie des sites du silicium. De plus la 
faible valeur de %Si-O indique une faible distribution des longueurs de liaison Si-O, en accord 
avec des ttradres SiO4 rguliers. DÕautre part, le facteur de Debye Waller est identique pour 
les corrlations Al-O et Si-O. Les ttradres AlO4 sont donc, eux aussi, faiblement distordus. 
Les valeurs de %Si-O sont en accord avec la bibliographie [Cormier et al., 2000] par contre %Al-
O est plus faible que celle trouve dans un silicate de calcium [Cormier et al., 2000]. Les 
ttradres AlO4 sont donc moins distordus dans lÕaluminosilicate de sodium que dans 
lÕaluminosilicate de calcium. Enfin, la valeur leve de %Fe-O (0,070 ± 0,001 ) dans NFS-nat, 
montre que les distances Fe-O dans les ttradres FeO4 et dans les pentadres FeO5 sont 
beaucoup plus distribues que les distances Si-O et Al-O. 
Si on fait lÕhypothse que lÕaluminium se trouve au centre de ttradres rguliers, on 
peut calculer la distance O-O dans ces ttradres : dO"O ^
4
3
3
2
dAl"O # 2,9 . On confirme ici 
lÕattribution de lÕpaulement observ dans la contribution O-O  grand r dans D
NAS
N
(r)  des 
corrlations O-O dans les ttradres AlO4. 
 
 
 d () CN % () 
Si-O 1,627 4,00 0,045 
Al-O 1,757 3,95 0,045 
 
Figure 5.1.2.b. A gauche : Ajustement Gaussien du premier pic de 
DNNAS(r). La diffrence entre la courbe exprimentale et lÕajustement 
est reprsente en pointills. 
A droite : Paramtres de lÕajustement Gaussien du premier pic de 
DNAS(r). Estimation de lÕincertitude: d ± 0,001 , CN ± 0,01, et " ± 
0,001. 
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LÕtude des fonctions de corrlation totales et de premire diffrence, combine  des 
simulations structurales, nous a permis de montrer quÕil existe deux populations de fer dans le 
verre NFS-nat (chapitre 4). Une majorit du fer se trouve en coordinence 4 avec une distance 
moyenne gale  1,866 ± 0,001 , le reste est en coordinence 5 avec une distance moyenne 
gale  2,010± 0,002 . LÕajustement Gaussien du premier pic de DNAS(r) nous a permis de 
montrer que lÕaluminium est en site ttradrique avec une distance moyenne de 1,757 ± 
0,001 dans le verre NAS. Des simulations structurales vont maintenant nous permettre de 
dterminer la structure des verres intermdiaires ainsi que de mieux comprendre 
lÕorganisation  moyenne distance le long du joint NaAlSi2O6-NaFeSi2O6 (NAS Ð NFS-nat). 
 
5.` SIMbcATIONS STRbCTbRAcES d EMPIRICAc POTENTIAc 
STRbCTbRE REfINEMENT 
5.`g1 REShjkATS GENERAhX DES SIMhjATIONS STRhCThRAjlS 
 
De la mme faon que pour le verre NFS-nat, les simulations structurales ont t 
menes en suivant la procdure dcrite dans le chapitre 3. Trois botes cubiques contenant 
toutes 4000 atomes ont t cres en tenant compte de la densit exprimentale dtermine 
par la mthode dÕArchimde pour les verres NAS, NFA 08.08 et NFA 13.03. Les paramtres 
utiliss pour crer ces botes sont regroups dans le tableau 5.2.1. 
 
  Na+ Al3+ Fe3+ Si4+ O2- a () d (at/3) 
NFS-nat 400 0 400 800 2400 37.9821 0.0721 
NFA 13.03 400 80 320 800 2400 38.1571 0.0721 
NFA 08.08 400 200 200 800 2400 38.1571 0.0718 
NAS 400 400 0 800 2400 38.7023 0.0689 
Tableau 5.2.1. Nombre dÕions de chaque espce, taille des botes et 
densit atomique dans chaque bote de simulation EPSR. (Les 
paramtres pour le verre NFS-nat sont les mmes quÕau paragraphe 
4.4.2.1 mais ont t rappels pour plus de clart). 
 
La figure 5.2.1.a prsente les fonctions dÕinterfrence exprimentales et simules, la 
diffrence entre les deux est reprsente au bas de la figure. Les F(Q) exprimentaux sont 
bien reproduits par les simulations. La Figure 5.2.1.b montre les fonctions de corrlation 
diffrentielles obtenues par Transforme de Fourier de 0  30 -1 des fonctions dÕinterfrence 
convolues avec la fonction de modification de Lorch. Toutes les structures visibles sur les 
D(r) exprimentales sont bien reproduites. 
La valeur physique des modles structuraux calculs avec EPSR a t value par des 
calculs de valence de liaisons pour les verres NAS, NFA13.03 et NFA 08.08 de la mme 
faon que pour le verre NFS-nat (voir paragraphe 4.2.1). Les rayons de coupure sont choisis  
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2,67±0,02 , 2,50±0,02 , 3,45±0,02  et 2,35±0,02  pour Fe-O, Al-O, Na-O et Si-O. Les 
valeurs Rc correspondent au premier minimum dans les fonctions de distribution de paires 
partielles (figure 5.2.2.1.a). Les rsultats des calculs de valence atomiques sont regroups 
dans la figure 5.2.1.c. Les valences atomiques totales obtenues pour O, Si et Na 
correspondent bien  la charge formelle des cations. En revanche ce critre est moins bien 
vrifi pour le fer et lÕaluminium. Le problme a t discut pour le fer au paragraphe 4.2.1. 
Pour lÕaluminium, cette diffrence peut reflter un choix non optimal des paramtres du 
potentiel interatomique de rfrence (voir chapitre 3). Mais lÕcart moyen entre la valence 
calcule et la charge formelle de tous les ions, !&, reste faible (!&Si = 1,7%, !&Fe= 12,6%, 
!&Al = 11,2%, !&Na = 12,6% et !&O = 5,1%) , ce qui nous permet de valider les modles 
structuraux obtenus grce  EPSR. 
 
 
Figure 5.2.1.a. Ajustement EPSR des fonctions dÕinterfrence des 
verres le long du joint NAS - NFS-nat. Pointills : F(Q) 
exprimentales, traits pleins : simulations. Partie infrieure : 
diffrence entre les fonctions dÕinterfrence exprimentales et 
simules (res). 
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Figure 5.2.1.b. Transformes de Fourier des fonctions de corrlation 
diffrentielles exprimentales et obtenues avec EPSR pour les verres 
le long du joint NAS - NFS-nat de 0  10. Pointills : D(r) 
exprimentales, traits pleins : simulations. 
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Figure 5.2.1.c. Valences totales de liaison pour Fe, Al, Na, O et Si. 
Les traits pleins reprsentent les valeurs attendues, gales  la charge 
formelle des cations (dans le cas de Fe on a tenu compte du redox de 
lÕchantillon). Les traits pointills sont les valences totales obtenues 
avec le modle EPSR. 
 
5.
`g`
 ORGANISATION A CO
h
RTE DISTANCE 
 
Les simulations par EPSR ont permis de calculer les facteurs de structure partiels, 
S!'(Q) et les fonctions de distribution de paires partielles, g!'(r) qui sont reprsentes pour 
chaque chantillon en annexe B. Les distances cation-oxygne, les coordinences moyennes 
ainsi que les rpartitions des diffrentes coordinences obtenues dans les modles EPSR sont 
reportes dans le tableau 5.2.2. Les rayons de coupure utiliss pour calculer les coordinences 
sont les mmes que ceux utiliss dans les calculs de valence de liaison (voir ci-dessus). 
 
 
 
 
 
 
 
 
tude structurale du systme NaFexAl1-xSi2O6 
 - 125 - 
chantillon 
dcation-O 
() 
coord. 
moyenne 
% 3-
coord 
% 4-
coord 
% 5-
coord 
% 6-
coord 
% 7-
coord 
% 8-
coord 
% 9-
coord 
% 10-
coord. 
           
NnS-nat           
Fe-O 1.89 4.43 1 59 36 4 0 0 0 0 
Si-O 1.61 4.00 0.4 99.5 0.1 0 0 0 0 0 
Na-O 2.30 7.03 0 2 9 23 29 24 10 3 
Ec. type. 
Fe-O 
- 0.03 0.34 2.29 2.25 0.91 0.00 0.00 0.00 0.00 
            
NnA 13.03           
Fe-O 1.89 4.35 1 64 33 2 0 0 0 0 
Al-O 1.75 3.97 6 92 2 0 0 0 0 0 
Si-O 1.61 4.00 1 99 0 0 0 0 0 0 
Na-O 2.30 6.77 2 5 18 26 28 14 5 1 
Ec. type. 
Fe-O 
- 0.02 0.00 0.79 1.56 1.44 0.00 0.00 0.00 0.00 
            
NnA 08.08           
Fe-O 1.88 4.34 1 66 32 1 0 0 0 0 
Al-O 1.75 4.00 5 90 5 0 0 0 0 0 
Si-O 1.61 4.00 0 99 0 0 0 0 0 0 
Na-O 2.30 6.70 1 3 14 28 29 18 6 2 
Ec. type. 
Fe-O 
- 0.04 0.29 3.01 2.75 0.29 0.00 0.00 0.00 0.00 
            
NAS           
Al-O 1.75 4.01 6 87 7 0 0 0 0 0 
Si-O 1.61 4.00 1 99 1 0 0 0 0 0 
Na-O 2.30 5.68 4 13 29 29 16 7 2 0 
                     
Tableau 5.2.2. Distances cation-oxygne, coordinences moyennes et 
abondance relative des diffrentes coordinences pour chaque cation 
obtenues avec EPSR. La dernire ligne montre lÕcart type obtenu sur 
la coordinence de Fe lors des quatre simulations faites pour chaque 
chantillon contenant du fer. Les distances cation-oxyne reportes 
dans ce tableau correspondent  la position du maximum du premier 
pic des gcat-O(r) calcules avec EPSR. 
 
5.2.2.1 Coordinence des cations Si, Fe, Al et Na 
 
Le silicium est en coordinence 4  99 % dans tous les verres. LÕabsence de Si en 
coordinence 3 ou 5 dans les simulations montre que la distribution des distances Si-O est trs 
faible et que les ttradres SiO4 sont peu distordus. LÕaluminium aussi est en coordinence 4  
~90%, quelle que soit la composition des verres. Cependant, on constate quÕon a ~5% 
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dÕaluminium en coordinence 3 et 5. Mme si la prsence dÕAl en coordinence 5 a t mise en 
vidence dans des aluminosilicates de calcium [Neuville et al., 2004 ; Neuville et al., 2006 ; 
Stebbins et al., 2000] par RMN et Raman, aucune tude exprimentale nÕa,  notre 
connaissance, rvl la prsence de [5]Al dans des aluminosilicates de sodium. La prsence de 
[3]Al et [5]Al dans les simulations a donc t attribue  une plus grande distribution des 
longueurs de liaison Al-O autour de la valeur du rayon de coupure choisi. Par exemple, un 
ttradre AlO4 dans lequel une distance Al-O est plus longue que 2,50  sera compt comme 
une espce tricoordonne. Les ttradres AlO4 sont donc plus distordus que les ttradres 
SiO4, ce qui est en accord avec la plus grande largeur du premier pic de la fonction gAl-O(r) par 
rapport  gSi-O(r) (figure 5.2.2.1.a). Nous avions vu que les facteurs de Debye Waller 
dtermins par ajustement gaussien du premier pic des D(r) taient identiques pour les paires 
Al-O et Si-O. Nous avions donc conclu  une faible distribution des distances interatomiques 
pour ces deux paires. Ceci nÕest pas en contradiction avec les observations faites  partir des 
simulations. En effet, la quantit dÕaluminium en coordinence 3 ou 5 dtermine par EPSR 
nÕest que de 10% de la teneur totale en aluminium. Et lÕajustement gaussien peut sous-estimer 
une distribution des distances non gaussienne, il ne permettra donc pas forcment de tenir 
compte de ces coordinences diffrentes. Et enfin, il ne faut pas totalement carter le fait que 
ces coordinences puissent tre un artefact de la simulation. 
On retrouve les deux populations de Fe mises en vidence au paragraphe 4.2.2. dans 
tous les verres contenant du fer. La coordinence moyenne de Fe augmente avec la teneur en 
Fe : la proportion de [5]Fe augmentant au dtriment du [4]Fe (figure 5.2.2.1.b). On peut voir les 
contributions de ces deux populations dans lÕasymtrie du premier pic de gFe-O(r) (figure 
5.2.2.1.a) pour les trois chantillons contenant du fer.  
 
 
 
Figure 5.2.2.1.a Fonctions de corrlation de paires partielles pour les 
paires X-O (X=Si, Fe, Al et Na). 
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La coordinence de Na augmente avec la teneur en fer (figure 5.2.2.1.b). On passe dÕun 
aluminosilicate dans lequel Na est en majorit en coordinences 5 et 6,  un ferrisilicate dans 
lequel Na est en majorit en coordinences 6, 7 et 8. Cependant, la distance Na-O reste 
constante et gale  2,30. Cette distance est en accord avec celle dtermine dans le verre 
(Fe2O3)0,15(Na2O)0,3(SiO2)0,55 [Johnson et al., 1999] ainsi que dans les sodosilicates Na2Si4O9 
et Na2Si2O5 [Zotov et al., 1996 ; Misawa et al., 1980] et des aluminosilicates [Cormier et 
Neuville, 2004]. Les coordinences CNNa-O calcules avec EPSR sont en accord avec celles 
dtermines dans des silicates et des aluminosilicates par dynamique molculaire [Cormier et 
Neuville, 2004 ; Oviedo et Sanz, 1998], et avec des donnes de diffraction des rayons X 
[Brown et al., 1995]. 
 
  
Figure 5.2.2.1.b Variation de la coordinence moyenne et des 
abondances relatives des diffrents nombres de coordinence pour Fe 
et Na en fonction de la teneur en fer. 
 
Les valeurs moyennes des angles O-Si-O et Al-O-Al (entre 107¡ et 108¡ selon les 
chantillons) (figure 5.2.2.1.c) sont en bon accord avec la valeur idale de 109,4¡ dans des 
ttradres. Dans tous les verres, la distribution des angles O-Al-O est plus large que celle des 
angles O-Si-O, ce qui reflte la plus grande distorsion des ttradres AlO4. On nÕobserve pas 
de variation de la forme des distributions des angles dÕun chantillon  lÕautre. Les 
distributions des angles O-Fe-O sont centres vers 98¡, elles sont plus larges que les deux 
autres distributions dÕangles refltant  la fois lÕexistence des deux gomtries de sites pour le 
fer et la plus grande distorsion des ttradres FeO4 et des pentadres FeO5 par rapport aux 
SiO4 et AlO4. 
 
La figure 5.2.2.1.a montre que les fonctions de corrlation de paires partielles pour les 
paires cation-oxygne sont superposables pour les diffrents chantillons. Ni les distances 
interatomiques (reportes dans le tableau 5.2.2.) ni les coordinences moyennes cation-
oxygne ne sont modifies par la substitution Al-Fe. Nous avons aussi vu que les distributions 
des angles O-Si-O, O-Al-O et O-Fe-O taient identiques le long du joint.  
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Figure 5.2.2.1.c. Distributions des angles O-Fe-O, O-Al-O et O-Si-O 
calcules dÕaprs le modle structural obtenu avec EPSR pour les 
quatre verres.  
 
5.2.2.2 Coordinence et environnement de lÕoxygne 
 
La figure 5.2.2.2 prsente la coordinence de lÕoxygne avec les espces ttradriques 
Si, Al et [4]Fe. Ici nous avons nglig les 10% dÕAl en coordinences 3 et 5, et nous avons 
considr que la totalit de lÕaluminium se trouvait en site ttradrique pour faciliter lÕanalyse 
des donnes.  
La proportion dÕoxygnes non-pontants (en coordinence 1) augmente et celle 
dÕoxygnes pontants (en coordinence 2) diminue  mesure que la teneur en Fe augmente et 
que la teneur en Al diminue. LÕaugmentation de la proportion dÕoxygnes non pontants est  
associer  lÕaugmentation de la teneur en [5]Fe lorsque la teneur en fer total augmente. En 
effet, un oxygne li  un fer en coordinence 5 nÕest pas considr comme un oxygne 
pontant. La proportion dÕoxygnes en coordinence 3, aussi appels oxygnes tri-clusters car 
ils sont lis  trois ttradres SiO4, AlO4 ou FeO4, augmente avec la teneur en aluminium. 
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Figure 5.2.2.2 A gauche : Coordinence de lÕoxygne avec les espces 
ttradriques Si, Al et [4]Fe pour les quatre chantillons le long du 
joint. 
A droite : fonctions de corrlation de paires partielles pour les paires 
O-O le long du joint. 
 
La partie droite de la figure 5.2.2.2. prsente les fonctions de corrlation partielles gO-
O(r). Sur ces fonctions, lÕeffet de la substitution de Al par Fe est visible. Deux modifications 
ont lieu lors de la substitution de Al par Fe. DÕune part, lorsque la teneur en Al augmente, le 
premier pic O-O sÕlargit aux grandes valeurs de r et est lgrement dplac de 2,60  vers 
2,62  de NFS-nat  NAS respectivement. Ce dplacement  plus grandes valeurs de r 
correspond aux contributions des corrlations O-O dans les ttradres AlO4, dont la 
contribution doit apparatre vers 2,9  (voir les calculs ci-dessus) qui vient sÕajouter aux 
contributions O-O dans les ttradres SiO4 vers 2,65 . DÕautre part, lorsque la teneur en Fe 
augmente, un paulement apparat vers 3,2 , cet paulement correspond aux distances O-O 
dans les polydres FeOx (x= 4 ou 5). Cette contribution nÕapparat pas de faon isole dans les 
D(r) totales exprimentales car elle se trouve  la mme distance que les corrlations cation-
cation qui sont beaucoup plus intenses (voir figure 5.2.3) .  
 
5.
`g
3 ORGANISATION A MO
o
ENNE DISTANCE 
 
Le second maximum des gO-X(r) (figure 5.2.2.1.a.) se situe, pour tous les chantillons 
contenant du fer et/ou de lÕaluminium,  4,15, 4,25 et 4,40 pour les paires Si-O, Al-O et 
Fe-O, respectivement. On retrouve ici la contribution des seconds voisins oxygnes autour des 
cations, comme lÕinterprtation de D(r) totales lÕavait suggr plus haut.  
Le second maximum de gO-O(r) apparat  5,08  et est plus intense dans gO-O(r) du 
verre NAS, comme cela avait t observ dans les D(r) exprimentales. Cette contribution 
correspond donc bien aux corrlations O-O(2). 
 
La figure 5.2.3. prsente les fonctions de corrlation de paire partielles cation-cation. 
On a ainsi une description du rseau cationique. 
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Figure 5.2.3. Fonctions de corrlation de paires partielles cation-
cation.  
5.2.3.1 Enchanement des polydres cationiques SiO4, AlO4 et FeOx : 
 
Les fonctions de corrlation de paires partielles gSi-Si(r) sont identiques pour tous les 
verres le long du joint. Le rseau silicat nÕest donc pas modifi lors de la substitution de Fe 
par Al comme le montre la figure 5.2.3.1.a pour les verres NAS et NFS-nat.  
 
 
NFS-nat 
 
NAS 
Figure 5.2.3.1.a. Reprsentation des liaisons Si-O-Si (traits bleus) 
dans le plan xOz sur une paisseur de 19 (38#38). 
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Les corrlations Si-Fe et Si-Al sont elles aussi identiques pour tous les verres le long du 
joint.  
 
Si on tient compte des distances Fe-O, Al-O et Si-O, on peut calculer les distances 
maximales Si-Si, Al-Si et Fe-Si dans le cas dÕenchanements par artes ou par sommets. Dans 
le cas de ttradres lis par sommets, les distances maximales Si-Si, Al-Si et Fe-Si sont : 
d
max Si"Si = 2dSi"O = 2 #1,63 = 3,26
d
max Al"Si = dAl"O  dSi"O =1,75 1,63 = 3,38
d
max Fe"Si = dFe"O  dSi"O =1,89 1,63 = 3,52
 
Dans le cas de ttradres lis par artes, les distances maximales Si-Si, Al-Si et Fe-Si 
sont : 
d
max Si"Si = 2
dSi"O
3
=1,88
d
max Al"Si =
dAl"O
3
!
dSi"O
3
=1,95
d
max Fe"Si =
dFe"O
3
!
dSi"O
3
= 2,03
 
Pour les calculs, nous nous sommes placs dans le cas de ttradres uniquement, 
cependant nous avons vu quÕune partie du fer se trouvait en coordinence 5. Dans ce cas, la 
distance maximale Fe-Si pour des polydres lis par artes est plus faible que 2,03 . De plus, 
lors dÕune liaison de polydres par artes, la rpulsion lectrostatique entre les cations au 
centre des polydres va induire une dformation de ceux-ci avec un allongement de la 
distance cation-cation par rapport au cas idal calcul ci-dessus.  
La distance moyenne Si-Si est ~ 3,15 . Cette distance correspond  un enchanement 
de ttradres SiO4 par sommets. De plus, le premier pic de la fonction gSi-Si(r) est troit, 
intense et symtrique, on nÕa donc quÕun seul type dÕenchanements de ttradres silicats : 
par sommets.  
Le maximum du premier pic des fonctions gFe-Si(r) et gAl-Si(r), 3,35  et 3,20  
respectivement, correspond aussi  des enchanements par sommets (figure 5.2.3.1.b.). Par 
contre ce premier pic est moins intense et largi aux basses valeurs de r par rapport au premier 
pic de gSi-Si(r). On doit donc aussi considrer lÕexistence de contributions  plus faibles 
valeurs de r. Il est donc possible quÕil existe une faible proportion de FeOx et AlO4 lis par 
une arte  des SiO4. Ce type dÕenchanements est visible sur la figure 5.2.3.1.b dans les 
verres NFA 08.08 o deux AlO4 partagent une arte et dans le verre NAS o deux ttradres 
AlO4 et SiO4 sont associs par arte. Sur la mme figure, on peut aussi observer la prsence 
dÕoxygnes tri-cluster (verre NAS). Winkler et al. [Winkler et al., 2004] ont montr que les 
anneaux  deux membres consistaient en deux atomes dÕAl  72.8%, un atome dÕAl et un de 
Si  25,0% et seulement 2,2% des anneaux  deux membres sont constitus de deux atomes de 
Si. Les enchanements par artes de ttradres SiO4 et AlO4 sont donc minoritaires tout 
comme dans notre tude. 
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Les fonctions gFe-Fe(r), gAl-Fe(r) et gAl-Al(r) sont modifies le long du joint, mais ces 
variations ne sont pas linaires avec la concentration en Fe et Al. Pour chacune de ces 
fonctions, on peut distinguer deux composantes dans le premier pic correspondant  des types 
dÕenchanements diffrents : par artes ou par sommets. Nous avons exclu les enchanements 
par faces qui correspondraient  des distances Fe-Fe, Al-Fe et Al-Al trs faibles qui ne sont 
pas observes sur les g(r) partielles. De plus, dans le cas de ttradres partageant des faces, la 
rpulsion lectrostatique cation-cation est trop grande pour que cette gomtrie soit stable. 
 
Les positions des diffrentes contributions dans les fonctions de corrlation de paires 
partielles gAl-Al(r), gAl-Fe(r) et gFe-Fe(r) ont t dtermines en faisant des ajustements des 
premiers pics en utilisant deux fonctions Gaussiennes reposant sur une ligne de base 
horizontale.  
Dans gFe-Fe(r) les deux premires corrlations apparaissent en moyenne  2,95 ± 0,02  
et 3,39 ± 0,06  selon les chantillons. Dans le paragraphe 4.2.3.1 nous avons vu que ces 
deux contributions pouvaient tre attribues  des distances Fe-Fe dans des polydres 
partageant des artes dans le premier cas et partageant des sommets dans le deuxime cas. De 
tels enchanements de polydres FeOx (x = 4 ou 5) sont illustrs pour NFS-nat sur la figure 
5.2.3.1.b. On retrouve ces deux types dÕenchanements dans les trois verres contenant du fer, 
les enchanements par artes reprsentant de 15  25 % des enchanements Fe-O-Fe selon la 
composition. Ces enchanements par arte concernent principalement les pentadres FeO5 
(5.2.3.1.b., NFS-nat) mais on observe aussi quelques FeO5 lis par arte  des FeO4 (5.2.3.1.b, 
NFA 08.08) ainsi que des FeO4 lis par arte. 
 
 
NFS-nat NFA 08.08 
 
NAS 
 
Figure 5.2.3.1.b. Reprsentation des polydres cationiques pour les 
chantillons NFS-nat, NFA 08.08 et NAS sur une paisseur de 10 
(carrs de 19 de ct). 
 
Les deux contributions dans les fonctions gAl-Al(r) ( 2,7 et 3,3) et gAl-Fe(r) ( 2,8 et 
3,4) sont plus dlicates  interprter..  
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Winkler et al. [Winkler et al., 2004] ont montr que les fonctions de corrlation de 
paires partielles Al-Al et Al-Si calcules par dynamique molculaire sur le systme AS2 
(Al2O3-2SiO2) prsentaient toutes les deux maximums vers 2,59  et 3,16 . La plus courte 
distance a t attribue  lÕexistence dÕanneaux  deux membres et donc  des ttradres 
(AlO4 et/ou SiO4) partageant une arte, la plus grande distance est attribue  des ttradres 
partageant un sommet. Il faut noter que ces deux contributions  bas r sont moins intenses que 
les contributions  plus grandes distances et reprsentent donc des enchanements 
minoritaires. Pfleiderer et al. [Pfleiderer et al., 2006] ont aussi montr par des calculs de 
dynamique molculaire quÕil existait des enchanements par artes dans des verres binaires 
Al2O3-SiO2 contenant 13 et 47 mol% Al2O3.  
Les paulements  2,7  dans gAl-Al(r) et  2,8  dans gAl-Fe(r) sont donc attribus  des 
enchanements de ttradres AlO4 par artes dans le premier cas et dÕenchanements de AlO4 
et de FeOx par artes dans le second cas, comme le confirme lÕobservation des structures 
simules avec EPSR. Cependant,  notre connaissance, de tels enchanements nÕont pas 
encore t observs dans des aluminosilicates ou des ferrisilicates contenant du sodium, cette 
tude serait donc la premire  les mettre en vidence dans des verres dÕoxydes ternaires et 
quaternaires.  
Les plus grandes distances, 3,3 et 3,4 dans gAl-Al(r) et gAl-Fe(r) respectivement, 
correspondent  des enchanements de AlO4 et FeOx par sommets, ce qui est un enchanement 
plus probable pour ces espces.  
 
Remarque : si on calcule la distance maximale Al-Al pour des ttradres AlO4 rguliers 
partageant une arte, on trouve que d
max Al"Al = 2
dAl"O
3
= 2,03 . Mais dans le cas le 
cas de polydres lis par artes, la rpulsion lectrostatique entre cations provoque 
des distorsions des polydres pour minimiser cette rpulsion, ce qui entrane une 
augmentation de la distance cation-cation par rapport au cas idal. On constate sur 
les modles calculs par EPSR que 2,7  correspond bien  la distance Al-Al 
moyenne dans le cas de ttradres AlO4 lis par une arte (figure 5.2.3.1.c).  
 
 
Figure 5.2.3.1.c. Reprsentation diffrentes liaisons entre AlO4 pour 
lÕchantillon NAS. (ttradres AlO4 et SiO4 en vert et bleu, 
respectivement, atomes de Na en jaune). 
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Il faut noter que lÕexistence de ces polydres AlO4, SiO4 et FeOx partageant des artes 
pourrait nÕtre quÕun artefact des mthodes EPSR et de dynamique molculaire [Winkler et 
al., 2004] d au choix des paramtres des potentiels utiliss dans les deux mthodes. De tels 
enchanements nÕont pas encore t mis en vidence exprimentalement. 
 
5.2.3.2 Distribution du fer et de lÕaluminium dans le rseau silicat : 
 
Nous avons vu au paragraphe 4.4 que le fer, et en particulier le fer en coordinence 5,  
avait tendance  la sgrgation dans le verre NFS-nat. Mais est-ce toujours le cas si la 
concentration en fer diminue ? Et lÕaluminium a-t-il lui aussi tendance  sgrger dans le verre 
NAS ? Et quel degr dÕordre existe-t-il pour le mlange Fe-Al ? 
Nous allons tout dÕabord comparer les deux ples purs NFS-nat et NAS de composition 
identique et qui contiennent 10 at% de Fe et de Al respectivement.  
Pour valuer la tendance de Al  la sgrgation dans le verre NAS, il faut comparer le 
rapport exprimental 
CN
Al"Al
CN
Al"Al p CNAl"Si
#
$
%
&
'
(   1/3, qui est la valeur que prendrait ce rapport dans 
le cas dÕune distribution alatoire des cations Al3+. Les rayons de coupure utiliss sont 3,84  
pour les corrlations Al-Al et 3,60  pour Si-Si. On trouve que 
CN
Al"Al
CN
Al"Al + CNAl"Si
= 0,35 #1/3. Les liaisons Al-O-Al observes ne sont donc pas dues  une 
sgrgation des cations Al3+, mais correspondent au cas dÕune rpartition alatoire de 
lÕaluminium. 
Nous avons montr au paragraphe 4.2.3.2 que le fer nÕest pas rparti de faon alatoire 
dans la matrice pour le verre NFS-nat, qui contient 10 at% de Fe alors que lÕaluminium est 
rparti alatoirement pour le verre NAS qui contient 10 at% de Al. Pour la mme 
concentration, le fer et lÕaluminium nÕont donc pas le mme comportement vis--vis de leur 
rpartition au sein du rseau silicat. Le premier a fortement tendance  la sgrgation alors 
que le deuxime est distribu de faon alatoire au sein de la matrice. Cette tendance est 
visible sur la figure 5.2.3.2. sur laquelle on voit que le rseau de liaisons Fe-O-Fe est plus 
dense que le rseau Al-O-Al.  
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NFS-nat 
 
NAS 
Figure 5.2.3.2. Reprsentation des liaisons Al-O-Al (traits bleus) dans 
NAS et Fe-O-Fe dans NFS-nat dans le plan xOz sur une paisseur de 
19 (botes de ct = 38). Les atomes dÕAl, [4]Fe et [5]Fe sont 
reprsents par des sphres vertes, noires et roses respectivement. 
 
De la mme faon, on peut montrer que dans les verres intermdiaires NFA 08.08 et 
NFA 13.03, on retrouve la mme tendance du fer  la sgrgation alors que lÕaluminium est 
rparti de faon alatoire dans la matrice vitreuse indpendamment des concentrations en fer 
et en aluminium.  
Nous venons de montrer que la distribution du fer montrait une tendance vers la 
sgrgation dans tous les verres tudis. Cependant il ne faut pas oublier quÕon a deux 
populations de fer : ~60% du fer est en coordinence 4, le reste tant en coordinence 5. Dans le 
verre NFS-nat, nous avons montr quÕen ralit seul le fer en coordinence 5 a tendance  
sgrger (voir paragraphe 4.2.3.2) alors que le fer en coordinence 4 est distribu de faon 
alatoire dans le rseau. Il en est de mme dans les deux verres intermdiaires dans lesquels 
seul [5]Fe sgrge. 
En outre, les polydres FeOx sÕentourent aussi bien de ttradres AlO4 que de ttradres 
SiO4, sans prfrence pour lÕune ou lÕautre de ces espces. On nÕa donc pas dÕvitement fer-
aluminium dans les compositions tudies ici. 
 
5.2.3.3 Distribution du sodium 
 
La figure 5.2.3.3.a prsente les fonctions de corrlation de paires partielles centres sur 
le sodium. Les premires corrlations Na-Na apparassent vers 3,40, indiquant lÕexistence 
de liaisons Na-O-Na. Mais lÕexistence de ces liaisons nÕimplique pas obligatoirement une 
sgrgation des ions sodium. En effet, compte tenu de la forte teneur en Na, ces liaisons 
peuvent tre uniquement dues  une rpartition alatoire des Na+. 
Nous avons montr que la distribution du sodium est alatoire pour le verre NFS-nat 
(voir paragraphe 4.2.3.3). Dans le verre NAS, le rapport 
CN
Na"Na
CN
Na"Na + CNNa"Si + CNNa"Al
 est gal 
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 0,26. Ce rapport, dans le cas dÕune rpartition alatoire serait de 0,25. On peut donc 
considrer que la rpartition du sodium est alatoire dans le verre NAS. Dans les deux verres 
intermdiaires le sodium est aussi rparti de faon alatoire. 
 
 
 
Figure 5.2.3.3.a Fonctions de corrlation de paires partielles Na-X 
(X=Si, Na, Fe, Al).  
 
La figure 5.2.3.3.b illustre la rpartition des liaisons Na-O-Na. On voit clairement dans 
tous les verres des zones dans lesquelles les polydres de Na sont adjacents et des zones 
appauvries en Na dans lesquelles les polydres sodiques ne sont pas adjacents.   
 
Si on fait lÕhypothse que les atomes de sodium jouent un rle de compensateur de 
charge auprs des ttradres AlO4 et FeO4, alors les liaisons Na-O-Al et Na-O-
[4]Fe devraient 
tre favorises par rapport aux liaisons Na-O-[5]Fe et Na-O-Si. En ralit, les atomes de 
sodium se trouvent rpartis de faon alatoire autour des AlO4, FeO4 et FeO5 et vitent les 
ttradres SiO4. De plus, si on compare la rpartition de ces trois espces dans les botes de 
simulation, on se rend compte que les zones enrichies en Na ne concident pas avec des zones 
enrichies en Al ou [4]Fe (comparer figures 5.2.3.3.a et 5.2.3.2. pour NFS-nat et NAS) ce qui 
montre que le sodium ne sert peut-tre pas uniquement  la stabilisation de Fe3+ et de Al3+ en 
site ttradrique dans ces verres.  
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NFS-nat 
 
NFA 13.03 
 
NFA 08.08 
 
NAS 
Figure 5.2.3.3.b. Reprsentation des liaisons Na-O-Na (traits verts) 
dans le plan xOz sur une paisseur de 19 (carrs de ct = 38). Les 
atomes de sodium sont reprsents par des sphres jaunes. 
 
5.3 DISC
q
SSION 
 
Nous avons tudi le joint NAS-NFS (NaAlSi2O6-NaFeSi2O6) afin de comparer les 
rles structuraux des cations Al3+ et Fe3+. Nous avons tout dÕabord pu montrer grce  la 
spectroscopie Mssbauer (voir chapitre 7), que, dans ces verres, plus la teneur en fer 
augmente plus le verre est oxyd (Fe3+/Fetot = 86  88 % dans les verres NFA 08.08 et 
NFS " nat  respectivement). Dans tous ces verres, nous avons pu mettre en vidence deux 
populations de fer : 60% de fer est en coordinence 4, le reste est en coordinence 5. La 
proportion de fer en coordinence 5 augmente lgrement avec la teneur en fer totale. 
 
Nous avons montr que les ni les distances interatomiques ni les coordinences 
moyennes cation-oxygne nÕtaient modifies par la substitution Al-Fe. Nous avons aussi vu 
que les distributions des angles O-Si-O, O-Al-O et O-Fe-O taient identiques le long du joint. 
LÕenvironnement  courte distance autour des cations silicium, fer et aluminium nÕest donc 
CHAPITRE 5  
 - 138 - 
pas modifi par la substitution du fer par lÕaluminium. Si des modifications de la structure ont 
lieu lors de la substitution du fer par lÕaluminium, elles interviendront donc plutt sur lÕordre 
 moyenne distance. 
 
Le silicium, en coordinence 4 
 
Dans tous ces verres, la distance Si-O, 1,630 , est en accord avec celle dtermine 
dans des ttradres silicats dans des verres sodosilicats [Wright et al., 1991 ; Clare et al., 
1997]. Les ttradres silicats sont lis par artes aux autres polydres cationiques SiO4, AlO4, 
FeO4 et FeO5, en accord avec le rle de formateur de rseau jou par le silicium.  
 
LÕaluminium, en coordinence 4 
 
LÕaluminium est en coordinence 4 dans tous les verres. Les ttradres AlO4 sont 
lgrement plus distordus que les ttradres SiO4. La distance Al-O, 1,757 , est en accord 
avec la distance Al-O reporte dans la littrature [Cormier et al., 2000 ; Cormier et al., 2005] 
pour des ttradres AlO4 dans des verres aluminosilicats. La majorit des ttradres AlO4 
partage des sommets avec les autres polydres cationiques. Ceci est en accord avec un 
comportement de formateur de rseau pour lÕaluminium. Mais nous avons vu quÕune faible 
proportion de AlO4 partageait une arte avec dÕautres AlO4 ou avec des FeOx (x= 4 ou 5). De 
tels enchanements ont dj t mis en vidence par des calculs de dynamique molculaire 
dans lÕalumine Al2O3 et dans un verre binaire Al2O3-2SiO2 [Winkler et al., 2004]. Il 
semblerait donc que la prsence de ces anneaux  deux membres Al soit caractristique des 
verres et des liquides contenant de lÕaluminium. 
 
Les ttradres AlO4 sont moins distordus dans lÕaluminosilicate de sodium NAS que 
dans des aluminosilicates de calcium [Cormier et Neuville, 2004]. Des donnes 
thermodynamiques montrent que les alcalino-terreux tels que Ca2+ ou Mg2+ perturbent plus le 
rseau aluminosilicat que les alcalins tels que Na+ ou K+. Un excs dÕenthalpie de mlange 
dans le cas des alcalino-terreux est associ  la formation de rgions enrichies en SiO2 et donc 
 une distribution non homogne des cations [Navrotsky et al., 1982]. Le cation divalent Ca2+ 
concentre la charge lectrostatique dans un volume plus faible que le sodium monocharg. En 
rgle gnrale, un alcalino-terreux doit donc compenser la charge de deux AlO4  la fois ce 
qui entrane des distorsions des ttradres plus grandes que dans le cas dÕun alcalin qui ne 
compense la charge que dÕun seul ttradre. Un autre effet des alcalino-terreux compar aux 
alcalins est la rduction de la taille des anneaux et donc une augmentation de densit 
(diminution du volume molaire) [Cormier et al., 2000]. Cette augmentation de densit 
entrane une diminution du volume libre, ce qui va affecter les proprits de transport des 
cations et qui explique une augmentation de viscosit dans les systmes riches en Ca [Ingram, 
1999]. 
De plus, dans le systme CAS, la prsence dÕaluminium en coordinences 5 et 6 a pu tre 
mise en vidence par RMN de 29Al [Stebbins et al., 2000] puis en combinant les 
spectroscopies Raman, RMN de 29Al et XANES au seuil K de Al [Neuville et al., 2004, 
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2006]. En revanche, une coordinence leve (5 et/ou 6) nÕa pas t mise en vidence dans des 
verres aluminosilicats contenant du sodium ou seulement en trs faibles quantits [Stebbins 
et Farnan, 1992 ; Allwardt et al., 2005a, 2005b]. 
 
Le fer, en coordinences 4 et 5 
 
Le fer existe sous ses deux degrs dÕoxydation principaux dans nos verres, et plus la 
teneur en fer augmente, plus les verres sont oxyds. Cette tendance est en accord avec les 
variations de rdox reportes dans la littrature [Mysen et Virgo, 1978 ; Dyar, 1985 ; Mysen, 
2006 ; Holland et al., 1999]. Les simulations structurales combines avec les donnes de 
diffraction de neutrons nous ont permis de mettre en vidence lÕexistence de deux types de 
sites diffrents (en coordinence 4 et 5) dans tous les verres. Nous avons pu montrer que seul le 
fer ferrique tait en coordinence 4 (not [4]Fe3+) et reprsentait ~60% du fer total avec une 
distance d [ 4]Fe 3% "O =1,866± 0,001 . Le reste du fer ferrique et tout le fer ferreux (soit ~40% 
du fer total) se trouve en coordinence 5 (not [5]Fe) avec une distance moyenne 
d [ 5]Fe"O r 2,010t 0,002 . tant donn que lÕoxydation des verres augmente (augmentation de 
Fe3+/Fetot) avec la teneur en fer totale, on en dduit que la proportion de fer ferrique en 
coordinence 4 ([4]Fe3+/F&
tot
3+) diminue le long du joint NAS-NFS au profit de la teneur en Fe3+ 
en coordinence 5 ([5]Fe3+/Fe
tot
3+). 
Le cas du fer a t discut en dtail dans le chapitre 4 pour le verre NFS : nous avons 
montr que le fer ferrique ttracoordin joue le rle de formateur de rseau alors que le fer en 
coordinence 5 aurait plutt un rle de modificateur. Cette tude confirme lÕimportance de la 
coordinence 5, longtemps juge exotique, pour de nombreux constituants des verres, 
notamment pour les lments de transition [Cormier et al., 2001]. Dans cette partie, nous nous 
concentrerons sur lÕeffet de la substitution de Fe par Al sur la structure du verre et ses 
proprits. 
 
Dans tous les verres le long du joint, la rpartition des [4]Fe3+ est alatoire alors que les 
[5]Fe ont tendance sgrger. LÕobservation des structures simules montre que les FeO5 ont 
tendance  favoriser des liaisons par artes pour se lier entre eux et, dans une moindre mesure, 
avec les ttradres FeO4 et la proportion de FeOx se liant par artes est significativement plus 
grande que la proportion de AlO4 se liant par artes. Cette tendance  la sgrgation des 
[5]Fe 
est observe dans les trois verres contenant du fer, quelle que soit la teneur en fer, ce nÕest 
donc pas un effet d  la forte concentration en fer.  
 
Rles structuraux du fer et de lÕaluminium 
 
La totalit de lÕaluminium se substitue  Si de faon alatoire dans le rseau vitreux et 
joue ainsi le rle de formateur de rseau. En revanche, dans tous les verres tudis, on 
retrouve le mme environnement diversifi pour Fe que dans le verre NFS. La majorit du fer 
est en coordinence 4 (uniquement du Fe3+) et est rpartie de faon alatoire dans la matrice. 
Ce [4]Fe3+jouerait donc le rle de formateur de rseau. Le reste du fer est en coordinence 5, a 
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tendance  sgrger et jouerait le rle de modificateur. Le rseau peut donc tre vu comme un 
mlange des deux structure extrmes NFS et NAS, ce qui corrobore les donnes de diffraction 
o lÕon peut voir des points isobestiques. 
LÕaluminium jouerait donc uniquement le rle de formateur alors que le fer se 
partagerait entre deux rles structuraux. Cette hypothse est en accord avec la diminution de 
la viscosit lorsquÕon remplace Al par Fe [Dingwell et Virgo, 1988]. En effet, dans le verre 
NAS on peut considrer que la totalit de lÕaluminium, soit 10 at%, joue le rle de formateur 
de rseau alors que dans le verre NFS on nÕa que 6 at% de fer (le [4]Fe3+) qui joue le rle de 
formateur, le reste du fer, soit 4 at% (le [5]Fe), jouerait le rle de modificateur et serait 
responsable de la dpolymrisation du rseau et donc de la plus faible viscosit des verres 
contenant du fer.  
 
La tendance  la sgrgation du [5]Fe dans tous les verres est en accord avec le modle 
du rseau alatoire modifi de Greaves [Greaves, 1985] qui fait lÕhypothse de lÕexistence de 
domaines enrichis en cations modificateurs. Ce modle a t confirm exprimentalement, en 
particulier par diffraction des neutrons avec substitution isotopique [Cormier et al., 2001]. 
 
Valence de liaison et rle du sodium 
 
De la mme faon que dans le cas du verre NFS nous avons procd  des calculs de 
valence de liaison pour les verres substitus Al/Fe. Les distances interatomiques X-O (X = Si, 
Fe, Al, Na) tant les mmes dans tous les verres, les valences des liaisons X-O sont aussi 
identiques. La valence de la liaison [4]Fe-O est de 0,75 u.v., 0,5 u.v. pour la liaison [5]Fe-O, 
0,25 u.v. pour Na-O et 1 u.v. pour la liaison Si-O (paragraphe 4.3). 
La valence de la liaison Al-O tant 0,75 u.v., dans le verre NAS, un oxygne engag 
dans des liaisons Al-O-Si et Al-O-Al ne pourra voir sa charge compense que par des Na (un 
dans le cas dans dÕune liaison Al-O-Si et deux dans le cas dÕune liaison Al-O-Al) (figure 5.3). 
Dans les verres contenant du fer, la compensation de la charge des oxygnes liant deux 
atomes de fer ([4]Fe ou [5]Fe) et/ou dÕaluminium pourra se faire grce  dÕautres Fe ou Al 
([4]Fe, Al ou [5]Fe selon les cas) ou par des Na, ou mme des Si dans le cas dÕenchanements 
[5]Fe-O-[5]Fe (voir figure 4.5.a, dans le cas de NFS). 
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-a- -b- 
 
  
-c- -d- -e- 
Figure 5.3. Compensation de charge pour lÕoxygne. Dans le cas du verre 
NAS, il nÕy a quÕune compensation de charge possible : par les sodiums (cas 
a et b uniquement). Dans le cas des verres contenant de lÕaluminium et du 
fer, la compensation de charge pourra se faire soit par Na (on retrouve les 
cas a, b et c) soit par [5]Fe (cas d et e). lÕespce [4]C dsigne le fer et/ou 
lÕaluminium en coordinence 4.  
 
DÕaprs ces calculs de valence de liaison, dans les verres contenant du fer, la 
stabilisation des oxygnes peut donc se faire par des sodiums ou par des atomes de fer en 
coordinence 5 (ou mme des [4]Fe ou de Al) alors que dans le verre ne contenant que de 
lÕaluminium, cette stabilisation ne peut tre assure que par les Na. Dans les verres riches en 
aluminium, les Na sont donc mobiliss pour compenser la charge des aluminiums en 
coordinence 4.  
On observe (Fig. 5.2.2.2) une augmentation de la proportion dÕoxygnes non-pontants 
(ONP) quand la teneur en Fe augmente. Il faut remarquer que parmis ces oxygnes non-
pontants (en coordinence 1) certains sont lis  des Na et dÕautres  des [5]Fe. Nous avons 
calcul la proportion de ces ONP lis  des Na. Il sÕavre que cette proportion ne varie pas 
dÕun verre  lÕautre. LÕaugmentation de la proportion dÕONP lors de la substitution de Al par 
Fe nÕest donc pas due  une modification du rle structural de Na : cette augmentation nÕest 
due quÕ lÕaugmentation de la proportion de [5]Fe dans les verres et donc de liaisons [5]Fe-O 
ayant un caractre modificateur, cÕest  dire non associ  un ttradre. Le sodium joue donc 
le rle de compensateur dans tous les verres le long du joint, quelle que soit la teneur en fer. 
Les arrangements -d- et -e- sont donc favoriss par rapport aux arrangements de type -c- 
(figure 5.3.). 
 
La prsence de fer en coordinence 5, qui peut compenser la charge des oxygnes 
pontants, favorise donc le partage des oxygnes par trois polydres cationiques comme le 
montre la figure 5.3. De plus, le calcul de la coordinence de lÕoxygne (partie 5.2.2.2) montre 
que le nombre dÕoxygnes tri-clusters (lis  trois ttradres, SiO4, AlO4 et FeO4) augmente 
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lors de la substitution du fer par lÕaluminium. La prsence de trois polydres cationiques 
partageant le mme atome dÕoxygne a dj t mise en vidence lors de simulations 
numriques, notamment par dynamique molculaire [Winkler et al., 2004 ; Pfleiderer et al., 
2006]. Il ne faut pas confondre oxygnes tri-coordins et oxygnes tri-clusters : 
exprimentalement seule une tude de RMN a permis de montrer la prsence dÕoxygnes tri-
clusters dans un verre de composition CaAl2O4 [Iuga et al., 2005]. Il convient donc de rester 
prudent quant  lÕexistence relle de ces espces dans les verres silicats et ne pas tendre le 
cas des O tri-coordins au cas des O tri-clusters. La prsence dÕoxygnes tri-clusters 
provoquerait une augmentation du degr dÕordre dans le rseau et donc une diminution 
dÕentropie ainsi quÕune augmentation de la viscosit [Toplis et al., 1997a]. DÕautre part, ces 
O-triclusters pourraient jouer le rle dÕespces intermdiaires lors de lÕcoulement visqueux 
des liquides aluminosilicats [Toplis et al., 1997a]. 
 
Lien avec des proprits physiques 
 
Nous avons vu dans les paragraphes prcdents lÕinfluence de la substitution du fer par 
lÕaluminium sur la viscosit des liquides sodo-silicats pouvait tre corrle  la prsence 
dÕaluminium formateur de rseau uniquement et de fer dont une partie est formateur ([4]Fe3+) 
et lÕautre partie ([5]Fe) est modificateur. La diminution de la viscosit lors de la substitution de 
Al par Fe est lie  une dpolymrisation (augmentation du nombre dÕoxygnes non-pontants) 
du rseau silicat provoque par la fer. En effet, la bande des espces Qn (900-1000 cm-1) en 
spectroscopie Raman (spectres en annexe A) montre une diminution des espces Qn avec n 
grand (n=3 et/ou 4) au profit des espces  Qn pour n faible (n=1 et/ou 2) lorsquÕon passe du 
ple NAS au ple NFS.  
 
Les variations avec la teneur en alcalin des proprits lastiques des verres silicats 
contenant du fer tant diffrentes de celles contenant de lÕaluminium, Burkhard [Burkhard, 
2000] en dduit que les rles structuraux de Fe et de Al sont diffrents, le second tant 
formateur et confrant au verre de meilleures proprits lastiques. La diminution de lÕnergie 
dÕactivation dÕcoulement visqueux lors de la substitution de Al par Fe avait, elle aussi, t 
attribue  des rles structuraux diffrents pour Al et Fe [Mysen et al., 1985c]. Nos rsultats 
vont donc dans le mme sens que ceux de ces auteurs et permettent dÕapporter une explication 
structurale aux phnomnes observs : la prsence de fer en coordinence 5, qui bien quÕtant 
une espce minoritaire, semble avoir une influence cl sur les proprits physiques de ces 
matriaux. 
 
La viscosit ainsi que les proprits lastiques refltent le force moyenne des liaisons 
dans le liquide et dans le verre respectivement. La liaison [4]Al3+-O est plus forte que la liaison 
[4]Fe3+-O, qui elle mme est plus forte que les liaisons [5]Fe3+-O et [5]Fe2+-O selon le critre de 
Dietzel [Dietzel, 1942]. La diffrence des forces des liaisons cation-oxygne lors de la 
substitution de lÕaluminium par le fer peut donc rendre compte ou participer plus ou moins 
fortement  la diminution de viscosit et  la dtrioration des proprits lastiques des verres 
contenant du fer. 
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La prsence de Al2O3 et, dans une moindre mesure, de Fe2O3 amliore la durabilit 
chimique des verres sodosilicats [Paul et Zaman, 1978]. Diffrents paramtres comme le pH 
de la solution dÕaltration, la texture du verre ou la temprature influencent le degr 
dÕaltration des verres [Paul, 1990]. Parmi ces paramtres, la composition et donc la structure 
du verre sont des paramtres trs importants : tout ce qui contribue  empcher ou  faire 
diminuer la diffusion des atomes dans le verre amliorer sa stabilit. CÕest ainsi quÕon 
explique lÕeffet bnfique de lÕaluminium [Wood et Blachre, 1976] : en coordinence 4 il 
sÕassocie toujours  un alcalin dont il rduit la mobilit en le fixant. Le fer ferrique en 
coordinence 4 jouerait le mme rle dans le Ç renforcement È du rseau. En revanche, le fer 
en coordinence 5 joue le rle de modificateur. Le fer en coordinence 5 et le sodium vont tre 
susceptibles de diffuser plus facilement [Mogus-Milankovic et al., 2007 ; Smith et Cooper, 
2000 ; Jund et al, 2001]. Ces deux effets conjugus augmentent lÕaltration des verres 
contenant du fer par rapport aux verres contenant de lÕaluminium. 
  
Les variations de capacit calorifique en fonction de la temprature de liquides 
aluminosilicats (NAS) sont diffrentes de celles de ferrisilicates (NFS) : alors que Cp est 
constante au-del de la temprature de transition vitreuse dans le premier cas, elle diminue 
dans le second cas [Tangeman et Lange, 1998]. De plus,  la temprature de transition 
vitreuse, le saut de Cp (!Cp) est plus grand dans le systme NFS compar au systme NAS, 
les rarrangements structuraux sont donc plus importants dans le premier systme. Les 
auteurs attribuent cela  une modification de lÕorganisation du rseau  moyenne distance. Par 
analogie avec le cas du titane en coordinence 5, dans le cas du systme NFS, des 
microdomaines (voir partie 4.3.), associs  la prsence de [5]Fe, se pourraient se dcomposer 
 la transition vitreuse, expliquant les diffrences de comportement dans les deux systmes. 
De plus, une augmentation de temprature favorise la rduction et donc probablement aussi la 
prsence de Fe2+ en coordinence 5. Lors de lÕaugmentation de la temprature les deux effets 
(dcomposition des microdomaines  T=Tg et peut tre aussi augmentation de la taille de ces 
domaines due  la rduction) se conjuguent probablement et rendent plus complexe 
lÕinterprtation des variations de proprits thermodynamiques observes dans ces verres 
[Liebske et al., 2003]. 
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5.v CONCwqSION 
 
Dans ce chapitre, nous avons combin la diffraction des neutrons avec des simulations 
structurales pour tudier lÕinfluence de la substitution du fer par lÕaluminium sur les rles 
structuraux de Fe et Al, dans des verres sodosilicats.  
La grande rsolution des donnes de diffraction de neutrons ainsi que lÕutilisation des 
simulations structurales a permis de mieux comprendre lÕorganisation du rseau silicat en 
prsence de fer et/ou dÕaluminium. Nous avons ainsi pu montrer que lÕenvironnement de Fe et 
de Al nÕtait pas modifi le long du joint acmite-jadeite (NaFeSi2O6- NaAlSi2O6) et que les 
deux cations Al3+ et Fe3+, mme sÕils ont la mme charge et des rayons ioniques similaires, 
nÕavaient pas le mme rle structural dans les verres tudis. 
Dans tous les verres, le rle structural du fer est le mme que dans le verre NFS. Le fer 
ferrique en coordinence 4 jouerait un rle de formateur alors que le fer pentacoordin, qui a 
tendance  sgrger, jouerait un rle de modificateur. Ce rle structural diversifi du fer est 
donc diffrent du rle de lÕaluminium qui est uniquement en coordinence 4 et rparti de faon 
alatoire dans la matrice vitreuse, jouant ainsi le rle de formateur de rseau. 
La prsence du fer en coordinence 5 permet dÕexpliquer les modifications de certaines 
proprits physiques. Mme si cette espce est minoritaire, on voit donc quÕelle joue un rle 
important dans la structure et que ce serait elle qui contrlerait un grand nombre de proprits. 
 
Pour affiner encore notre comprhension de la structure de ces verres, on pourrait 
complter les simulations en tenant compte de la prsence du fer ferreux et ferrique dans tous 
les verres. Ainsi, au lieu de considrer le fer Ç total È on pourra sparer les contributions du 
fer ferrique et ferreux et voir si cÕest plutt [5]Fe2+ ou [5]Fe3+ ou les deux qui ont tendance  la 
sgrgation. 
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Dans cette partie, nous dcrivons les premiers rsultats de spectroscopie dÕabsorption 
des rayons X (X-ray Absorption Near-Edge Structure, XANES) aux seuils L2,3 de 
lÕaluminium obtenus sur la ligne VLS-PGM du nouveau synchrotron CLS (Canadian Light 
Source) au Canada. 
Le but de cette tude est de montrer la corrlation entre (i) les positions et les intensits 
des diffrentes contributions des spectres XANES dÕune part, et (ii) les diffrentes 
contributions et des calculs dÕorbitales molculaires issus de la littrature dÕautre part. 
Plusieurs composs, contenant de lÕaluminium dans des sites de gomtries diffrentes ont t 
tudis. Cette technique permet ainsi dÕvaluer (qualitativement) par comparaison des 
spectres XANES, la coordinence de lÕaluminium dans des composs, cristallins ou amorphes, 
dans lesquels la coordinence de lÕaluminium est inconnue. Elle permet aussi de calculer des 
paramtres lectroniques comme le couplage spin-orbite sur le niveau 2p ou ce que nous 
appellerons ici Ç nergie dÕchange È qui reprsente lÕattraction entre le trou de cÏur et le 
photolectron [OÕBrien et al., 1991]. Cette tude est,  notre connaissance, la premire tude 
exprimentale dtaille de XANES au seuil L2,3 de lÕaluminium utilisant le rayonnement 
synchrotron.  
DÕautre part, les verres aluminosilicats NaFexAl1-xSi2O6 ont aussi t tudis par cette 
mthode. On a ainsi pu montrer que lÕaluminium restait en coordinence 4 quelle que soit la 
composition. Cette technique prsente donc un avantage certain par rapport  la rsonance 
magntique nuclaire dans la mesure o lÕon peut tudier lÕenvironnement de lÕaluminium, 
mme en prsence dÕespces paramagntiques comme le fer.  
 
6.1 INTROD
{
CTION  
6.1.1 LA SPECTROSCOPIE D
|
ABSORPTION DES RA
}
ONS X ET LE XANES 
 
Parmi les phnomnes dÕinteraction rayonnement X / matire, lÕeffet photolectronique 
est celui qui domine aux nergies proches des seuils dÕabsorption X (quelques eV Ð 1000 keV 
selon lÕlment et le seuil). Dans ce processus, un lectron de cÏur est excit vers un tat 
situ au-dessus du niveau de Fermi (tat vide), ceci provoque une forte augmentation de 
lÕabsorption, appele seuil dÕabsorption. La position en nergie d'un seuil est lie au niveau 
lectronique de lÕlectron de cÏur excit et est donc caractristique d'un lment donn dans 
un environnement particulier.  
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Le spectre dÕabsorption des rayons X (XAS) est en gnral dcompos en trois 
domaines dÕnergie : 
- La rgion avant le seuil est caractrise par une dcroissance monotone du 
coefficient d'absorption due  l'effet Compton et aux diffusions lastiques. On 
peut observer des structures de faible intensit dans le prseuil, notamment au 
seuil K des lments de transition, et qui correspondent  des transitions vers des 
tats lis.  
- Le domaine du seuil est caractris par une absorption trs importante et s'tend 
sur une plage variable d'nergie, du seuil jusquÕ environ 50-100 eV au-del, 
selon le seuil et lÕlment absorbeur. Ce domaine est nomm XANES (X-ray 
Absorption Near Edge Structure). Il permet d'accder aux proprits 
lectroniques locales, mais aussi  l'arrangement structural (voir plus loin). 
- Un domaine situ de 50 eV environ  plus de 1000 eV au-del du seuil 
correspond  la diffusion du photolectron par les couches atomiques proches. 
Le photolectron, de grande nergie cintique, a en effet un libre parcours 
moyen limit du fait des pertes inlastiques quÕil subit dans lÕchantillon. Ce 
domaine est celui de lÕEXAFS (Extended X-ray Absorption Fine Structure). 
LÕonde sphrique du photolectron se propage au-del de lÕatome absorbeur et 
est diffuse par les atomes voisins : les interfrences produites au niveau de 
lÕatome absorbeur entre lÕonde sortante et les ondes diffractes donnent lieu  
des oscillations dans le spectre dÕabsorption X appeles oscillations de Krnig. 
La frquence des oscillations EXAFS est corrle aux distances interatomiques 
alors que leur amplitude transcrit la nature et le nombre d'atomes proches 
voisins, mais dcrit aussi le dsordre thermique et structural du systme. 
 
 
Figure 6.1.1. Exemple dÕun spectre XANES aux seuils K de Fe du 
verre NFS-nat. 
 
Comme nous venons de voir, le XANES correspond  lÕjection dÕun lectron de cÏur 
vers les premiers tats vides. Il constitue donc une sonde de la densit des tats lectroniques 
inoccups. Les tats vides ont une symtrie particulire qui dpend du moment angulaire de 
lÕlectron de cÏur. Les transitions lectroniques sont principalement de type dipolaire 
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lectrique (!l = ±1). Ainsi pour un seuil K, les transitions sont de type 1s ! p et le spectre 
XANES reflte alors la densit dÕtats vides p projete sur lÕatome. Dans le cas des seuils 
L2,3, les transitions sont de type 2p ! s, d, le spectre XANES reflte alors les densits dÕtats 
vides s et d  plus faibles et plus grandes nergies respectivement. Son domaine commence au 
seuil d'absorption, c'est--dire  l'tat d'nergie la plus basse accessible par excitation des 
lectrons de cÏur, puis diffrentes structures sont observes, correspondant  des transitions 
vers diffrents tats vides. Selon lÕenvironnement chimique de lÕatome sond, ses niveaux 
lectroniques vont tre modifis. L'nergie  laquelle apparat le seuil ainsi que lÕintensit des 
structures observes dpend donc de l'environnement de cet atome. 
Pour des nergies faiblement suprieures au seuil du continuum (l'nergie pour laquelle 
les lectrons sont jects dans le continuum) les photolectrons possdent une faible nergie 
cintique. Ces photolectrons "lents" ont un grand libre parcours moyen et ont donc une forte 
probabilit de subir des diffusions multiples par les atomes voisins de l'atome absorbeur. Ds 
lors, la forme du spectre XANES porte l'empreinte de l'environnement local et en particulier 
contient des informations "tridimensionnelles" et non simplement radiales, comme ce sera le 
cas pour la partie du spectre d'absorption loin du seuil (EXAFS).  
Les spectres XANES nous permettent donc dÕavoir une information sur la structure 
lectronique de lÕatome sond, qui est sensible  la gomtrie du site, mais aussi sur 
lÕorganisation  plus grande distance autour de lÕabsorbeur. 
  
6.1.
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Les seuils L2,3 de lÕaluminium reprsentent des transitions dÕlectrons 2p vers des tats 
inoccups de type s et d principalement. Il est spar en deux contributions par le couplage 
spin-orbite sur le niveau 2p : le spin, caractris par le nombre quantique s (= 1/2 pour Al
3+
), 
se couple avec le moment orbital angulaire, caractris par le nombre quantique l (l = 1), pour 
donner le moment angulaire total, caractris par le nombre quantique j tel que 
l " s # j # l  s . Ceci conduit  une leve de dgnrescence du niveau 2p en niveaux 2p3/2 (j 
= 3/2) et 2p1/2 (j = 1/2). Les transitions lectroniques  partir des niveaux 2p3/2 et 2p1/2 sont  
lÕorigine des seuils dÕabsorption L3 et L2 respectivement. 
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Figure 6.1.2. Exemple dÕun spectre XANES aux seuils L2,3 de !-Al2O3. 
 
Les seuils L2,3 dans des minraux contenant des lments comme lÕaluminium ou le 
silicium, ont principalement t tudis en utilisant la spectroscopie de perte dÕnergie des 
lectrons (EELS, Electron Energy-Loss Spectroscopy) avec une rsolution proche de 0,6-0,7 
eV [Garvie et Buseck, 1999 ; Bouchet et Colliex, 2003]. Mais les dveloppements rcents des 
lignes de rayons X mous permettent dÕenregistrer des spectres de haute rsolution de ces 
matriaux. LÕutilisation du rayonnement synchrotron a ainsi permis dÕaugmenter la rsolution 
jusquÕ 0,03 eV et donc de rsoudre des structures fines des spectres XANES telles que les 
seuils L3 et L2. La rgion du seuil, o lÕon observe les seuils L2 et L3, est caractrise par des 
transitions vers des tats de type s principalement, donc vers des tats localiss sensibles  
lÕenvironnement local et peu sensibles  lÕorganisation  plus grande distance [van Bokhoven 
et al., 2001]. Au-del de 10 eV aprs le seuil, on observe des transitions vers des tats de type 
d. Entre le seuil et 10 eV aprs le seuil, les transitions se font vers des tats hybrids p-d. Les 
diffrences importantes entre les spectres XANES de composs dans lesquels lÕaluminium est 
en site ttradrique et ceux dans lesquels Al est en site octadrique ont t interprts en terme 
dÕhybridation p-d, autorise quand il nÕy a pas de centre dÕinversion [van Bokhoven et al., 
2001]. Les structures au-del du seuil (> 11 eV) pourraient aussi tre corrles  des distances 
interatomiques comme le prdit le modle de diffusion multiple de Bianconi et Natoli [Chen 
et al., 1993].  
Dans cette tude, nous avons choisi de nous concentrer sur les structures du seuil qui 
sont trs sensibles  lÕenvironnement local et qui donne accs  des paramtres lectroniques. 
De plus, la dure de vie du trou lectronique de cÏur dÕun niveau 2p tant plus longue 
que celle dÕun niveau 1s et lÕlargissement des spectres tant inversement proportionnel  
cette dure de vie [Fister et al., 2007], les spectres dÕabsorption aux seuils L2,3 auront une 
meilleure dfinition que les spectres au seuil K. Aux seuils L2,3, on pourra donc obtenir des 
informations diffrentes et complmentaires de celles obtenues au seuil K sur la structure 
lectronique des composs. De la mme faon, les spectres XANES aux seuils L2,3 sont plus 
sensibles  de faibles modifications de lÕenvironnement de lÕaluminium.  
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ABSTRACT 
 
Al L2,3-edges from selected materials containing aluminum in different site geometries 
have been measured using high resolution X-ray absorption near edge structure (XANES) 
spectroscopy. The differences in both edge onset position and edge shape are explained in 
terms of chemical bonding and Al environment. The relative intensities of features at Al L2,3-
edge can be assigned to site distortion in the different geometries. The high resolution allows 
the calculation of electronic parameters such as the spin-orbit coupling and the exchange 
energy. Al L2,3 XANES of sodium aluminosilicate glasses shows that Al remains a network 
former during Fe for Al substitution, with an electronic structure similar to framework 
silicates. 
I. INTRODUCTION 
 
Al-oxides and aluminosilicates form materials of major technological and geophysical 
importance. There is a direct relationship between Al-coordination and crystal structure. 
Moreover, Al crystal chemistry controls a broad range of physical and chemical properties, 
including insulating or optical properties, molar volume or mechanical and thermodynamic 
properties. In glassy aluminosilicates - an important family of oxide glasses - Al-coordination 
is also of great interest, owing to the wide range of coordination numbers (CN). In crystals 
and glasses, Al may exist in various CNÕs, 4, 5 or 6 (hereafter noted [4]Al, [5]Al and [6]Al, 
respectively). Determining Al CN in multicomponent crystals and glasses requires the 
chemical resolution of spectroscopic techniques such as Nuclear Magnetic Resonance 
(NMR), X-ray Absorption Near Edge Structure (XANES) and electron energy loss near edge 
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structure (ELNES). XANES and ELNES spectroscopies have been widely used to determine 
the chemical state and local stereochemical environment of cations in crystals and glasses, 
including bonding, valence, coordination, and site symmetry.1-4 In addition, XANES and 
ELNES spectra are the projection of the atom-resolved, partial density of unoccupied states of 
the conduction band, which yields information on thermodynamic properties and, more 
generally, on phase stability. Indeed, in aluminosilicates, Al-O and Si-O bonds involve the 
lowest unoccupied molecular orbitals of Si and Al and the highest-occupied molecular orbitals 
of O.
5-7
 Due to limited broadening resulting from long core-hole lifetime,8 L2,3-edge XANES 
spectra show an increased spectral definition compared with K-edge spectra. An accurate image 
of the first empty levels of Al in the conduction band is then anticipated using XANES or 
ELNES at Al L2,3-edge. 
Within single-electron theory, dominant absorption features of L2,3 edge XANES 
spectra can be described through excitation of a 2p electron to unoccupied s- and d-like 
density of states. The excitation energy lies in the band gap and is therefore interpreted in 
terms of exciton absorption, the Al 3s levels being pulled down into the band gap from the 
bottom of the conduction bands by the core-hole potential.9-11 The onset energies correspond 
to transitions to the lowest unoccupied s-like states,
12
 modified by the core-hole potential. The 
absorption edge is split by spinÐorbit coupling, this yields a separation of the 2p core state 
into 2p3/2 (j = 3/2) and 2p1/2 (j = 1/2) core levels, which correspond to L3 and L2 edges, 
respectively. High-resolution synchrotron radiation XANES spectroscopy can reach spectral 
resolutions of 0.03 eV. It is then possible to resolve fine features such as the L2 and L3 
excitons at the Al L2,3-edge. As the energy width of spectral features is inversely related to the 
lifetime of the excited state, spectra tend to be narrower in insulators (e.g. !-Al2O3) than in 
metals, in which deep core levels tend to exhibit short lifetimes. Hence, L2,3 edge XANES 
allows investigating in detail s- and d-like levels which are important to understand the nature of 
the Al-O bond in insulating samples, such as the ones studied here.  
We present high resolution Al L2,3-edge XANES spectra of crystals containing different 
Al CNÕs, including !-Al2O3 (corundum), NaAlSi3O8 (albite), NaAlSiO4 (nepheline), AlPO4 
(berlinite) and the Al2SiO5 polymorphs (kyanite, silimanite, andalusite), as well as glassy and 
crystalline NaAlSi2O6 (jadeite) and NaAlxFe1-xSi2O6 glasses, a system in which magnetic 
properties preclude the use of magnetic resonance techniques to determine the surrounding of 
Al atoms. Focus has been given to the spin-orbit splitting of the low-energy edge components, 
to take advantage of the information provided by the high resolution. The variations in edge 
shape and position observed between the spectra confirm the strong influence of Al-site 
geometry. When compared to ELNES, the higher instrumental resolution of XANES provides 
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the resolution of all edge components. This additional information allows quantification of 
spin-orbit coupling values and exchange energy, as well as the relative contribution of the L2 
and L3 edges. The variation of these parameters is responsible for the modification of the edge 
among the investigated compounds. Al CN does not change in glasses during the Fe-Al 
substitution, showing that Al retains a network-forming position. Low-energy components of 
Al L2,3-edge XANES spectra provide a unique fingerprint of Al-surrounding, in addition to 
the broad components located at higher energy and/or related to multiple scattering, which are 
widely used in ELNES.13 
 
II. EXPERIMENTAL 
 
Absorption experiments were performed at the Canadian Light Source (CLS) 
(Saskatoon, Canada) on the Variable Line Spacing Plane Grating Monochromator (VLS 
PGM) beam line. This beamline uses a 185 mm PPM undulator, and three variable line-
spacing gratings are used to cover the photon energy of 2.5-250 eV. The medium energy 
grating used in this experiment accesses energies from 25 to 120 eV. The entrance and exit 
slits were set at 50 
µ
m, giving a flux of about 1012 photons/s/100mA and a resolution E/!E 
superior to 10 000 at 100 eV.
14
 
The spectra were normalized to the intensity of the incident beam, I0. A linear fit of the 
pre-edge background was applied to each spectrum, and the maximum intensity of each 
spectrum was arbitrarily fixed at 1 for an easier comparison of the spectra. Three spectra were 
obtained for each sample and averaged. We did not observe any incident beam damage on the 
samples. Photon energy was calibrated against Kr 3d and Ar 2p lines.15 The energy stability 
of the beamline is better than 0.04 eV between different shifts. 
The compositions investigated (Table 1) include  !-Al2O3 and a chain silicate, 
NaAlSi2O6, for 
[6]
Al, and for 
[4]
Al, AlPO4 and two framework silicates, NaAlSi3O8 and 
NaAlSiO4. The influence of Al coordination was investigated in Al2SiO5 polymorphs, 
sillimanite (s-Al2SiO5), andalusite (a-Al2SiO5), and kyanite (k-Al2SiO5), in which half of Al is 
6-coordinated and the other half is 4-, 5- and 6-coordinated in s-, a- and k- Al2SiO5, 
respectively. All samples were verified by X-ray diffraction.  
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TABLE I. Composition and usual name for the crystals, atomic content of Al, 
coordination number of Al, average Al-O distances and site multiplicity.  
     
Sample Composition at. % Al CNAl-O 
Average dAl-O () 
and site 
multiplicity 
Corunduma !-Al2O3 40.0 6 1.914 
Jadeiteb aAlSi

O6  ¡.¡ 6 ¢.9 £ 
Kyanitec  k-Al

SiO5 ¤¤.¤ 6 ¢.9¡7 (4 sites) 
5 ¢.£¤6 (  sites) 
Andalusitec a-Al

SiO5 ¤¤.¤ 
6 ¢.9¤5 ( sites) 
4 ¢.764 (  sites) 
Sillimanitec s-Al

SiO5 ¤¤.¤ 
6 ¢.9¢  (  sites) 
Berlinited AlPO4 ¤¤.¤ 4 ¢.7¤£ 
Low albitee NaAlSi3O8 7.7 4 1.742 
Nephelinef NaAlSiO4 14.3 4 1.719 
     
aReference [20]. 
bReference [17]. 
cReference [16]. 
dReference [18]. 
eReference [21]. 
fReference [19]. 
 
Sample preparation consisted of grinding the samples to a fine powder and depositing 
them on a carbon tape supported on a stainless steel sample holder. Prior to each experiment, 
the samples were dehydrated for one hour in a furnace at 100¡C and then placed in an 
ultrahigh vacuum chamber maintained at a pressure of 5.10-7 torr. A microchannel-plate 
detector was used to record fluorescence yield (FLY) 
¥
A
¦
ES.§§ Total electron yield (TEY) 
¥
A
¦
ES was obtained by measuring the sample current as a result of the photoabsorption and 
FLY and TEY spectra were obtained simultaneously. 
III. RESULTS AND DISCUSSION 
 
In this study we focus mainly on the structures at the threshold that are highly sensitive 
to the local environment. The edge-onset structures at Al L2,3-edge correspond to atomic like 
excitations modified by Al CN and the nature of the chemical bond, which influence both the 
shape and the position of the edge components. 
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A.  High resolution Al-L
2'3 XANES spectra in crystals and glasses 
 
FLY and TEY spectra exhibit similar edge shapes but the detailed spectral features are 
better defined in FLY than in TEY spectra (Fig. ¨.). Indeed TEY has two main drawbacks: it 
is surface sensitive and for insulating samples like !-Al2O3 the spectra can be affected by 
surface charging.23 The XANES spectrum of !-Al2O3 is in good agreement with previous 
observations,24 but the higher instrumental resolution provides better separation of the L2 and 
L3 edges. We then focus on the low energy transitions observed at the edge onset, for which 
the enhanced spectral resolution defines accurately the L2 and L3 edges split by the spin-orbit 
coupling. 
 
 
FIG. 1. Comparison of TEY and FLY spectra normalized to I0 
for !-Al2O3. TEY has been multiplied by  ¡.  
 
The experimental Al-L
§
,
©
 
¥
A
¦
ES spectra at the vicinity of the absorption threshold are 
reported in Fig. 2. for 
[4]
Al, 
[5]
Al and 
[6]
Al. They exhibit significant variations in position, 
shape and relative intensity of the low energy components labeled A and B according to 
previous conventions.
25
 Various absorption peaks exist at the vicinity of the absorption edge, 
and we will focus on the lowest energy features A and B, with feature A being resolved into 
two or more components (A', A'' and sometimes A''') in most spectra. The edges are shifted to 
lower energy as Al- coordination decreases: the shift of the edge-onset between [4]Al and [6]Al 
is ~1.5-2.0 eV (Table 2), a value similar to that observed at the Si L2,3-edge between 
[6]
Si and 
[4]
Si in crystals and glasses.
26,27
 The intensity of the two main components at the absorption is 
different for 4- and 6-coordinated Al, due to differences between Al-site symmetry. In a 
molecular orbital description, the lowest energy states in the conduction band are assigned to 
s-like and p-like DOS, corresponding to features A (A' and A'') and B respectively on Al L2,3 
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XANES spectra.
6,7
 Site distortion may be significantly contributing to an enhancement of the 
intensity of peak B
28
 in distorted octahedra and for 
[4]
Al and 
[5]
Al. The variations in the 
relative intensity of features A and B are due to the different selection rules in the different 
symmetries. 
 
 
FIG. 2. XANES Al L2,3-edge spectra of crystals and glasses (the numbers 
in brackets indicate Al CN and (g) that the sample is a glass).  
 
Octahedral Al in oxides and aluminosilicates exhibit Al-L2,3 XANES spectra with a 
similar shape but with features occurring at different energies. Peak A gives the most intense 
contribution and it has two clearly resolved components (A' and A''), with similar relative 
intensities, the A' component being the less intense. A' and A'' components corresponds to the 
L3 and L2 edges respectively. The widths of the edge components are similar in samples that 
contain edge sharing AlO6 octahedra (NaAlSi2O6, Al2SiO5 polymorphs and Al2O3), and this 
despite differences in Al site multiplicity and point group symmetry.  
Tetrahedral Al has been investigated in two framework aluminosilicates NaAlSi3O8 and 
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NaAlSiO4 and in AlPO4, which is isostructural with quartz. L2,3 edges XANES spectra of the 
two aluminosilicates containing tetrahedral Al exhibit similar features. In these compounds, 
the L3 and L2 edges are not resolved and peak B is the most intense feature near the 
absorption threshold (Fig. 2.). However splitting of the A feature has been evaluated by fitting 
with two Gaussian functions (Table 2). The edge onset for AlPO4 is shifted to higher energy 
relative to the framework aluminosilicates, and the features of peak A are resolved, although 
with a smaller separation between A' and A'' components than in the spectra of octahedral Al 
(Table 2). A' feature is less intense than A", but with a higher relative intensity (A'/A'') than 
observed in the spectra of octahedral Al. Moreover, the more distributed topological 
environment around Al in NaAlSi3O8 and NaAlSiO4 may explain the broadening of the A 
peak in the aluminosilicates and the merge of the L3 and L2 edges into one broad feature. A 
similar broad spectrum was also observed at the Al L2,3-edge in a single crystal of MgAl2O4.
29
  
Site mixing effects have been investigated in s-Al2SiO5 and a-Al2SiO5, in which 
[6]
Al 
coexists with [4]Al and [5]Al, respectively. L2,3-edge ELNES spectra have shown major 
differences among the polymorphs ,28 but the enhanced resolution of the XANES spectra 
provides insight about the contribution of the different Al CN's. In s-Al2SiO5, with Al in 4- 
and 6-coordination, there are three features at 77.60 eV (A'), 77.97 eV (A'') and 78.45 eV 
(A'''). The feature A', at the lowest energy is assigned to the L3 edge of 
[4]
Al due to the low 
energy position of the feature, which corresponds to the other silicates containing [4]Al. The 
position of the structure at the highest energy is in agreement with the position of the L2 edge 
of NaAlSi2O6 and is then assigned to L2 edge of 
[6]
Al. Consequently, the intermediate feature, 
A'', is the superimposition of the L2 edge of 
[4]
Al and the L3 edge of 
[6]
Al. The XANES of a-
Al2SiO5, with 
[5]
Al and 
[6]
Al, also shows two features in the A component, at 77.72 and 78.13 
eV. The shift to lower energy observed from k- to a- and s-Al2SiO5 can be correlated with a 
progressive decrease of the nominal charge on O derived from PaulingÕs second rule, -2, -1,98 
and -1,94 for k-, a- and s-Al2SiO5 respectively. 
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TABLE II. Position of the XANES features A, B and C, spin-orbit splitting calculated with the position of the L2 
and L3. The peak positions are determined at the maximum. The estimated uncertainty on the peak position is ± 
0.02 eV. 
A (eV) Sample 
AÕ (eV) AÕÕ (eV) 
B (eV) 
Spin-orbit 
splitting " 
(eV) 
Binding 
Energy (eV) 
Onset 
Energy (eV) 
s-Al2SiO5 77.60, 77.97 and 78.45 79.65 0.37 and 0.48 
74.65
a
 
74.06
a 
 
76.8 
a-Al2SiO5 77.72 and 78.13 79.64 (and 78.95) ~ 0.41 74.07
b 76.9 
NaAlSi2O6 78.03 78.49 79.79 0.46 - 77.7 
k-Al2SiO5 78.31 78.79 79.77 0.48 74.48
a 
77.8 
!-Al2O3 78.45 78.92 80.11 0.47 74.48
a
 77.8 
AlPO4 77.92 78.30 80.45 0.38 75.0
b
 77.4 
NaAlSi3O8 77.32 80.3 ~0.42 74.3
c 76.4 
NaAlSiO4  77.16 80.3 ~0.37 -  
NaAlSi2O6    (g) 77.30 80.3 - - - 
NaFe0.5Al0.5Si2O6 (g) 77.32 80.3 - - - 
aReference [42]. 
bReference [43].  
cReference [44]. 
 
Peak B occurs at higher energy for 
[4]
Al relative to that of 
[6]
Al. It occurs at the same 
position in a- and k-Al2SiO5, but is more intense and asymmetrical in the former. In s-
Al2SiO5, there is an additional broad B component at higher energy, at the same position as in 
the spectra of 
[4]
Al, in agreement with crystal structure. This peak also occurs at a different 
position relative to the peak A despite similar Al-O distances in AlPO4 and the 
aluminosilicates NaAlSi3O8 and NaAlSiO4. This feature does not correspond to multiple 
scattering events. These are characterized by a dependence of the position of XANES 
components as a function of cation-O distances,2 this behavior is not observed for peak B. Its 
relative intensity with respect to the A feature arises from its p-character, which explains why 
it is intensified in tetrahedral symmetry where there is hybridization between s- and p-states. 
It is interesting to point out that, even in octahedral symmetry, site distortion intensifies this 
feature, as shown by the comparison between !-Al2O3 and aluminosilicates. This occurs 
because of an increased s-character of the final state. 
There is a strong difference between the spectra of crystalline and amorphous 
NaAlSi2O6. The threshold is shifted in the glass to lower energy than in the crystal, and is at 
the same position as in NaAlSiO4 and NaAlSi3O8 crystals. By contrast to the crystal, in which 
Al is 6-coordinated, this indicates that Al is tetrahedrally coordinated in the glass. This is in 
agreement with a recent study combining neutron scattering and structural simulations, which 
showed that Al is 4-coordinated in NaAlSi2O6 glass, the AlO4 tetrahedra being randomly 
distributed in the silicate network [Weigel et al. in prep.]. Furthermore, the edge-onset of the 
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glasses is not at the same position as in a-Al2SiO5, and 6-coordinated Al, which excludes the 
presence of a significant proportion of [5]Al and [6]Al. 
The overall XANES spectrum is similar in the NaAlSi2O6 and NaAl0.5Fe0.5Si2O6 glasses 
(Fig. 2). Peak A is broad and unresolved by comparison with crystals. The broadening is 
caused by the distribution of bond distances and angles due to the disordered nature of the 
glassy structure, resulting in a widening of the energy bands. The position of the features does 
not change in the glasses NaAlxFe1-xSi2O6, which indicates that Al retains the same 
coordination number throughout the range of Al-Fe substitution. 
B. Influence of Al-site geometry 
 
In Fig. 3., the position of the L3 maximum is plotted against the average Al-O distance 
for each site in the different compounds investigated. For NaAlSi2O6 and NaAl0.5Fe0.5Si2O6 
glasses the Al-O distance was obtained by a Gaussian fit of the neutron correlation functions 
[Weigel et al. in prep]. The edge of [4]Al is at lower energy than that of [6]Al. It can be 
explained by the p-d hybridization in tetrahedral (Td) symmetry, forbidden in octahedral (Oh) 
symmetry (see below).12 The position of the L3 edge in a-Al2SiO5, in which Al is 5- and 6-
coordinated, is between that of [4]Al and [6]Al. In a compound of unknown Al coordination 
number, Al L2,3-edge XANES is thus an attractive probe to determine Al CN.  
 
 
FIG. 3. Correlation between the position of L3 maximum and the 
average Al-O distances for each coordination number of Al.  
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C. Nature of bonds and position of the threshold 
 
Edge position is sensitive to the nature of the chemical bond. The presence of a core 
hole in the final state affects the absorption spectra by creating an attractive potential that shifts 
the features toward lower energy. The difference in the spectra for tetrahedral and octahedral 
Al symmetries results from the strong p-d hybridization allowed for Td symmetry but 
forbidden for Oh symmetry. In Oh symmetry, the core-hole is screened by a charge transfer 
from O to Al, which is not allowed in Td symmetry. The screening is then more important for 
octahedral than for tetrahedral symmetry.12  
The second and further nearest neighbors also have an influence on the L2,3 edge spectra 
even though they are not probed directly.4,30 The position of the edge onsets is related to the 
effective charge on the Al atoms in the different materials, the more ionic the bonds the 
higher the energy of the threshold. Indeed, Al2O3 is the most ionic of all compounds studied 
in this work and its threshold appears at the highest energy. As Al next nearest neighbors 
(NNN) are replaced by Si, in Al2SiO5 polymorphs, the edge-onset is shifted to lower energy 
compared to Al2O3. This reflects the effect of next nearest Si neighbors that decrease the 
effective charge of the Al, producing a shift of the lowest unoccupied Si s states to lower 
energy. For the [6]Al crystals, the edge-onset is the lowest with the addition of alkalis (in 
NaAlSi2O6), due to the smaller polarizability of alkalis. The polarizing power of the NNN has 
also been observed at Si L2,3 edges in various crystals, where silicates with the least polarizing 
NNN cations, e.g., Ca, Mg, and Fe, have low-energy edge onsets relative to !-quartz.4 
For [4]Al reference compounds, the threshold is shifted to lower energy in 
aluminosilicates, as compared to AlPO4. The presence of P as NNN induces a decrease of the 
electronic density around oxygen and is responsible for the shift of the threshold towards 
higher energy in AlPO4 
31 relative to the silicates, in which the Al NNN is Si. Moreover, the 
more distributed environment around Al in NaAlSi3O8 and NaAlSiO4 could be responsible for 
the merging of the L3 and L2 edges into one broad feature A, as mentioned previously.  
In glasses, no edge-onset shift is observed compared to crystals with same Al CN. By 
contrast, at the Si L2,3 edge,
4
 such a shift was attributed to lowering of the conduction-band 
edge onset in amorphous SiO2 
32 or to the high density of localized band-tail states in the 
forbidden gap. In addition, the edge onset does not appear to be different in the presence of 
Fe, an indication that Fe sites would not link with Al sites in these glasses. In contrast, the 
presence of Fe NNN around Si shifts the Si L2,3 edge onset to lower energy.
4 
Spin-orbit coupling values may be deduced from the splitting between L2 and L3 
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components (Table 2). The magnitude of spin-orbit splitting decreases with distance from 
nucleus and hence with Al-O covalency, due to increased nuclear shielding. In Al silicates, 
[4]
Al and 
[6]
Al correspond to a spin-orbit splitting of ~0.39 eV and 0.48 eV, respectively. Spin-
orbit coupling values allow identification of Al-coordination number.  
 
D. ªariations o  the exchange energ  
 
The intensity ratio L3/L2 was evaluated by taking the absolute intensity of L3 and L2 
between a horizontal background set at zero and the peaks maximums. It is 0.64 ± 0.03 for 
[4]
Al versus 0.43 ± 0.03 for 
[6]
Al. This observation combined with smaller spin-orbit coupling 
values for [4]Al can explain the fact that L3 and L2 edges have merged in NaAlSi3O8 and in 
NaAlSiO4. 
The difference in the L3/L2 ratio between 
[4]
Al and 
[6]
Al can be understood within the 
intermediate coupling theory in terms of screening of the core hole. Increased screening 
reduces the exchange energy, which is the attraction between the core hole and the 
photoelectron.10 With an infinite separation of the core hole and the photoelectron, the 
exchange energy would be equal to zero and a statistical value of 2/1 is predicted for the L3/L2 
ratio. Because the screening is more important in Oh than in Td symmetry,12 the L3/L2 ratio 
should be closer to 2/1 for octahedral than for tetrahedral environment. But variations in the 
relative values of the exchange energy and of the spin-orbit splitting modify the L3/L2 
intensity.
10
 In tetrahedral symmetry, the difference observed between AlPO4 and the 
aluminosilicates arises from the electronegativity of Al NNN, P and Si, with an 
electronegativity being higher in the former compared to the latter. The relative intensities of 
L3 and L2 components can be used to determine the exchange energy # between the core hole 
and the bound photoelectron, assuming that the L2,3 spin-orbit splitting " is the same as in the 
free ion.10 When " and # are of similar magnitude, the exchange energy can be calculated 
within the frame of the Onodera model33, according to the relation: 
I(L
3
) /I(L
2
) = tan
2
arctan 2 «
1
2
arctan 8 ¬
$
3% "$
& 
' 
( 
) 
* 
+ 
, 
- 
. 
/
0
1  (1) 
The # value found for !-Al2O3 (Table 3) is similar to those previously determined.
10 
The variation of # is small among the [6]Al compounds investigated (Fig. 4). By contrast, 
there is a significant decrease of ! for 
[4]
Al compounds due to weaker core-hole screening in 
Td.12 Exchange energy may then be a useful indicator of Al-coordination. 
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TABLE III. Estimation of L3/L2 intensity and exchange energy for reference compounds. 
 
Sample CNAl-O 
L3/L2 
intensity 
Exchange 
energy ! (eV) 
NaAlSi2O6 6 0.43 0.34 
k-Al2SiO5 6 + 6 0.40 0.37 
!-Al2O3 6 0.46 0.33 
AlPO4 4 0.64 0.21 
NaAlSiO4 4 0.76 0.17 
NaAlSi3O8 4 0.71 0.21 
 
 
FIG. 4. Variation of exchange energy ! with Al-O distance.  
 
E. Comparison ith 
­
-edge 
 
In the traditional interpretation of the XANES/ELNES spectra, the K edge of an atom 
corresponds to the p component of the local density of states of the atom in the conduction 
band, while the L2,3- edge corresponds to the (s+d) component. In Al K-edge XANES, the 
different Al CN's can be distinguished by the specific position and relative intensity of the 
edge components.
31,34,35
  
Both kinds of information complete mutually when compared on a common energy 
scale for [6]Al (Fig. 5), aligning the pre-edge feature in Al K-edge XANES, which has been 
assigned to a s-like symmetry with some p-character due to site distortion, with the peak A in 
the L2,3 edge XANES assigned to an s-p-d hybridized orbital.
12  
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FIG. 5. Al L2,3- and K- edges of  
[6]
Al reference compounds. The 
energy scales at the top and at the bottom are for L2,3- and K-edges 
respectively. 
 
The overall shape of the Si L2,3-edge XANES spectrum on quartz SiO2 is reproduced by 
ab-initio full MS calculations,36 using a first 5-atom model. This indicates that information in 
L2,3 spectra concerns mainly short-range interactions. This is different for the Al K-edge 
XANES spectra that are sensitive to structural ordering up to 15 
®
 around the absorbing 
aluminum atom.
37
 That the medium range ordering is less important in L2,3-edge than in K-
edge spectra is interpreted to be due to the lesser hybridization of the s and d orbitals; the s 
orbital density sampled at the L2,3-edge is more local.
12
 The edge of [6]Al shifts by ~2 eV to 
higher energy compared to that of 
[4]
Al, a similar behavior as in L2,3 XANES spectra. But the 
differences in the edge shape are much more pronounced at Al L2,3-egde. Consequently, L-
edges XANES can provide more information on the small structural changes around the 
probed atom. 
 
F. Core hole in
¯
luence on transition energ  
 
During x-ray absorption, the excitation of a photoelectron creates a core hole, which 
modifies the energy of the final state. The effective energy difference between the initial-state 
and the final-state energy levels is given by #E = h$ + U, where h$ is the photon energy, and 
U the core hole-photoelectron attraction.
12
 Because of the larger screening in Oh than in Td 
symmetry, U is strongly modified, which explains the shift observed between the XANES 
observed for the two CNÕs. 
CHAPITRE 6  
 
 - 162 - 
The difference between the Al L2,3 edge onsets and the Al 2p binding energies (BE), 
shown in table 2, varies between 2 and 3 eV in the compounds investigated. The former is a 
measure of the energy required to promote the 2p core electron to the lowest unoccupied Al s-
like state above the Fermi level. The latter corresponds to the energy of the 2p core electron 
relative to the Fermi level.38 In insulating oxides and silicates, the Fermi level is located in the 
middle of the band gap and the differences between the Al L2,3 edge onsets and Al 2p BE's 
should be equal to half of the band-gap energies. The band gap evaluated here for [4]Al and 
[6]
Al is about, 4 eV and 6.5 eV, respectively. The band gap for [4]Al is the same as derived for 
[4]
Si. For 
[6]
Al, the value is smaller than the optical band gap, 8.9 eV.
39
 The resulting band gap 
values underestimate significantly the actual values in these wide-band-gap insulators, as 
observed in silicates.32 In these compounds, the presence of a core hole pulls down the ground 
state conduction-band onset during the absorption process.40,41 The relative positions of both 
the initial core level and the unoccupied final state are affected by charge transfer occurring as 
a result of chemical bonding. The smaller band gap of [6]Al is an indication of a smaller 
charge transfer due to a more ionic Al-O bond. 
Iª. CONCL°SION 
 
As a fingerprint method, Al L2,3-edge XANES is sensitive not only to coordination 
number but also to the nature of chemical bonding and to the geometry of Al site. The 
comparison between K- and L2,3-edges confirms that s-like and p-like DOS are probed in the 
bottom of the conduction band as energy increases, in tetrahedral as in octahedral 
coordination. This study confirms that the exchange energy decreases in tetrahedral as 
compared to octahedral symmetry, in relation with the increased screening of the core-hole in 
the former. A shift of 1.5-2 eV is observed between [4]Al and [6]Al, in agreement with the 
magnitude of the shift observed at Al K-edge. The Al L2,3 XANES of aluminosilicates glasses 
shows that Al coordination remains unchanged as Fe is substituted for Al. 
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6.3 CONCLUSION 
 
Nous avons montrÂ ÃÄÅil Âtait possible d utiliser la spectroscopie XANES aux seuils 
L2,3 de lÅaluminium comme une mÂthode Ç fingerprint È sensible non seulement Æ la 
coordinence de lÅaluminium mais aussi Æ la nature de la liaison chimiÃÄÈ et Æ la gÂomÂtrie du 
site. GrÉce Æ ces spectres haute rÂsolution, nous avons pu calculer lÅ Ç Ânergie d Âchange È 
ainsi ÃÄÈ le couplage spin-orbite sur le niveau 2p pour les diffÂrentes coordinences de Al. Ces 
deux paramÊtres permettent de diffÂrencier lÅaluminium en site tÂtraÂdriÃÄÈ et octaÂdriÃÄÈ. 
Nous avons appliÃÄÂ cette techniÃÄÈ aux verres NaFexAl1-xSi2O6. Nous avons ainsi pu 
confirmer ÃÄÈ lÅaluminium reste en site tÂtraÂdriÃÄe mËme en prÂsence de fer.  
MËme si une description plus prÂcise des sites de lÅaluminium peut Ëtre obtenue par 
lÅutilisation de la RMN de 
27
Al, un gros avantage de la spectroscopie d absorption des rayons 
X par rapport Æ la RMN, est la possibilitÂ d utiliser cette sonde chimiÃÄÈment sÂlective pour 
Âtudier lÅenvironnement de lÅaluminium dans des composÂs contenant des esp ces 
maÌÍÂtiÃÄÈs (comme le fer), ce ÃÄÏ est souvent le cas pour les Âchantillons naturels pour 
lesÃÄÈls lÅutilisation de la RMN est proscrite. 
Un autre avantage de cette spectroscopie utilisÂe aux seuils L2,3 par rapport au seuil K 
vient de la diffÂrence de profondeur d Âchantillonnage. Cette profondeur est prÊs de dix fois 
plus faible aux seuils L2,3 ÃÄÅau seuil K en d tection d Âlectrons (Ð5 nm et Ð70 nm aux seuils 
L2,3 et K de Si respectivement). En d tection de fluorescence, la profondeur d Âchantillonnage 
est proche de 70 nm aux seuils Si-L2,3 alors ÃÄÅelle est de plusieurs centaines de nm au seuil 
K 
Ñ
Kasrai et al., 1996
Ò
. Une valeur similaire de profondeur de p n tration a 
Â
t
Â
 
Â
valu e aux 
seuils L2,3 de lÅaluminium dans Al2O3 ÑOÅBrien et al., ÓÔÔÓÒ. LÅutilisation des rayons X mous 
pourrait donc devenir un nouvel outil pour l
ÅÂ
tude des modifications de surfaces (d alt
Â
ration 
par exemple) ou de couches minces. 
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